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http://creativecommons.org/licenses/by-sa/2.0/fr/legalcode.

http://creativecommons.org/licenses/by-sa/2.0/fr/legalcode


Table des matières

Remerciements 7

Introduction 9

1 Considérations générales 11
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2.3.4 Propriétés du champ de décalage . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 92
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A.2 Nature et préparation des échantillons . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 134

A.3 Diffraction des rayons x . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 135

A.4 Recuit sous champ . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 136

A.5 Irradiation . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 137
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Remerciements
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qu’aux membres du jury, en particulier Véronique Pierron-Bohnes et Étienne Snoeck, qui ont
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Introduction

Ce mémoire est consacré à l’étude de l’anisotropie d’échange dans des systèmes couplés,
dans le cas où le couplage se fait entre une couche ferromagnétique et une couche antiferro-
magnétique. Cette étude se place dans un contexte applicatif où la demande croissante de
dispositifs miniaturisés conduit à des contraintes spécifiques :

– D’une part, l’utilisation des matériaux présentant des anisotropies magnétiques impor-
tantes, qui permettent de stocker des informations dans des volumes élémentaires de
données (bits) plus petits. Une possibilité pour augmenter la densité de l’enregistrement
magnétique consiste à utiliser des matériaux à anisotropie perpendiculaire, solution mise
en place industriellement depuis le début de l’année 2005.

– D’autre part, la miniaturisation exige la mise au point de méthodes appropriées de
fabrication. À cet égard, la possibilité de nanofabrication à l’aide d’un pinceau d’ions
légers est une méthode récemment proposée. Cette méthode permet de modifier la struc-
ture des multicouches, en ce qui concerne l’ordre chimique, la rugosité des interfaces, et
permet de contrôler localement les propriétés magnétiques.

Cependant, si le choix de MnPt est encouragé par la perspective de son intégration dans
des dispositifs industriels, les problèmes qui sont abordés ici sont de nature fondamentale. En
effet, l’alliage MnPt présente des propriétés, liées notamment à l’influence de l’ordre chimique,
qui permettent d’étudier la relation de la structure au magnétisme. D’autre part, les couches
métalliques obtenues au laboratoire sous forme bivariée permettent d’étudier un système dont
la complexité permet de faire émerger des propriétés particulières de l’anisotropie d’échange.
Grâce à une élaboration au laboratoire des matériaux sous forme épitaxiée, cette étude sera
menée sur des systèmes modèles adaptés à la compréhension des phénomènes physiques.

Plan du manuscrit Dans cette étude, nous nous sommes intéressés à des systèmes particu-
liers, MnPt/Fe et MnPt/FeNi. Le choix de MnPt repose en effet sur les possibilités qu’offrent
sa mise en ordre chimique et sa structure cristalline. À l’aide d’une technique d’épitaxie par
jets atomiques, nous avons réalisé des couches de MnPt dans plusieurs états d’ordre chimique,
et présentant une structure multivariée ou monovariée. Nous avons étudié ces couches à l’aide
d’expériences mais aussi à l’aide de simulations numériques. Dans l’exposé suivant, après un
rappel des principes de l’anisotropie d’échange et des propriétés générales de l’alliage utilisé,
nous étudierons les systèmes à anisotropie planaire puis les systèmes à anisotropie perpen-
diculaire. Enfin, nous présenterons les résultats d’une étude de la structure magnétique de
l’alliage MnPt.
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1
Considérations générales

Avant de présenter les résultats expérimentaux obtenus dans ce travail, il est important
de bien comprendre l’anisotropie d’échange. À cette fin, nous en rappellerons les propriétés
générales. Nous présenterons également les résultats obtenus dans la littérature concernant
l’alliage MnPt, que ce soit au niveau fondamental ou dans les applications.

1.1 L’anisotropie d’échange

Si la découverte du ferromagnétisme remonte à plusieurs milliers d’années, celle de l’anti-
ferromagnétisme [1] est en revanche beaucoup plus récente. L’antiferromagnétisme s’observe
en effet difficilement en raison de l’absence de moment magnétique macroscopique. L’anisotro-
pie d’échange [2] quant à elle, résulte de l’interaction d’interface entre un matériau ferroma-
gnétique et un matériau antiferromagnétique. Elle se caractérise dans sa manifestation la plus
spectaculaire par un décalage en champ du cycle d’hystérésis de la couche ferromagnétique.

1.1.1 Aspects phénoménologiques

La physique microscopique de l’anisotropie d’échange n’est pas différente de celle des
autres phénomènes du magnétisme. Cependant, aucun modèle n’a pour l’instant permis de
rendre compte de l’ensemble des observations expérimentales qui lui son attribuées.

La difficulté particulière de l’étude du couplage d’échange réside dans sa nature inter-
faciale. Les phénomènes d’interface sont difficiles à mesurer expérimentalement notamment
parce que le volume de matière concerné est faible, ainsi que le signal de mesure qui en résulte.
D’autre part, le contrôle de la qualité des interfaces est primordial dans l’étude de l’anisotropie
d’échange. Or ces outils n’étaient pas disponibles à l’époque de la découverte de Meiklejohn
et Bean. Ce n’est qu’à la fin des années 1960 que les chambres d’épitaxie par jets molécu-
laires, d’invention récente, ont été équipées des instruments permettant de suivre in-situ de
la croissance et de déterminer la nature des impuretés : spectromètre de masse, spectromètre
Auger, dispositif de diffraction électronique en réflection [3].

Anisotropie d’échange et décalage de cycle

Une image simple de l’anisotropie d’échange a été donnée par ses découvreurs. Considérons
une bicouche composée d’une couche antiferromagnétique de température de Néel TN et d’une
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Fig. 1.1 – Illustration intuitive d’un cycle d’hystérésis effectué sur une bicouche couplée. Le
ferromagnétique est noté f, l’antiferromagnétique af. Hc est le champ coercitif, He le champ
de décalage, H le champ appliqué et M l’aimantation du matériau.

couche ferromagnétique de température de Curie TC , placée à une température supérieure à
TN et inférieure à TC et baignant dans un champ magnétique. L’aimantation de la couche
ferromagnétique, couplée au champ extérieur, s’oriente parallèlement à ce dernier. Le couplage
entre les moments du ferromagnétique et de l’antiferromagnétique situés à l’interface tend à
orienter les moments antiferromagnétiques. Le système est alors refroidi. Lorsque la tempé-
rature devient inférieure à TN , les moments de l’antiferromagnétique demeurent figés, et une
aimantation surfacique nette se maintient sur le plan d’interface entre l’antiferromagnétique
et le ferromagnétique.

Les effets de l’anisotropie d’échange sont dès lors visibles sur un cycle d’hystérésis effectué
à une température inférieure à TN , le champ appliqué étant maintenu parallèle à la direction
qu’il avait lors de la procédure de recuit sous champ. La couche antiferromagnétique, en
raison de son absence de moment macroscopique, n’est pas affectée par les champs extérieurs
accessibles en pratique, de l’ordre de quelques Teslas (il faudrait un champ de l’ordre de 400 T
pour obtenir un effet significatif [4]).

Le phénomène couplage d’échange étudié ici est lié au couplage des moments à l’interface
entre un ferromagnétique et un antiferromagnétique. Si la couche d’interface de l’antiferroma-
gnétique présente une aimantation nette, le couplage entre les deux couches aura tendance à
favoriser l’orientation de la couche d’interface du ferromagnétique dans la direction de cette
aimantation nette. Ce couplage peut être modélisé par un champ effectif subi par la couche
d’interface du ferromagnétique. Ce champ effectif conduit à un décalage du cycle d’hystérésis
sur l’axe des champs (figure 1.1).

Plusieurs phénomènes contribuent à complexifier la situation. Des défauts structuraux
peuvent modifier considérablement les propriétés locales de l’aimantation (figure 1.2). D’une
part, la couche peut ne pas être antiferromagnétique dans tout son volume. C’est le cas des
alliages chimiquement ordonnés tels que MnPt, lorsque le matériau élaboré ne présente pas
un ordre chimique homogène. D’autre part, des impuretés non magnétiques ou des défauts
peuvent modifier localement la structure magnétique, remettant en cause la possibilité du
couplage ou de l’orientation des moments d’interface dans la direction adéquate. De plus,
l’antiferromagnétique peut ne pas avoir une structure magnétique permettant le couplage
d’échange. En effet, des simulations numériques ont montré que dans le cas de certains alliages
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Fig. 1.2 – Illustration de quelques types de défauts pouvant modifier le couplage (de gauche à
droite) : rugosité d’interface, parois d’antiphase, présence d’impuretés, interdiffusion, désordre
chimique conduisant à une zone non magnétique.

antiferromagnétiques, seules certaines structures magnétiques peuvent conduire à un champ de
décalage [5, 6]. Une interdiffusion peut avoir altéré les matériaux, soit lors de l’élaboration du
système, soit lors du recuit suivi du refroidissement sous champ. Cette interdiffusion modifie la
structure magnétique et peut selon les conditions annuler le champ de décalage ou provoquer
son apparition [7]. Dans la description initiale donnée plus haut, la rugosité à l’interface
était implicitement supposée nulle. En pratique, l’interface présentera vraisemblablement des
marches atomiques. Dans le cadre des hypothèses de l’exemple donné plus haut, cela conduit à
un couplage de la couche ferromagnétique avec des plans de l’antiferromagnétique présentant
une aimantation opposée. L’effet macroscopique de décalage de cycle est alors théoriquement
réduit, sinon annulé. Compte-tenu de ces possibilités de défauts, il est ainsi possible que,
malgré la procédure de refroidissement sous champ, des ilots antiferromagnétiques soient
orientés dans une direction différente de celle du champ appliqué lors de la procédure de
recuit et refroidissement sous champ, l’effet de l’anisotropie d’échange étant alors plus difficile
à observer.

Relation entre les champs coercitif et d’échange

L’interaction d’échange ne se caractérise pas seulement par un décalage du cycle d’hystéré-
sis. Elle s’accompagne également d’une augmentation du champ coercitif. Les explications qui
ont été proposées à ce phénomène sont multiples. Considérons une dispersion d’orientation des
spins de l’antiferromagnétique à l’interface. Le couplage entre les deux couches rend plus dif-
ficile le renversement de l’aimantation, dans le sens croissant comme dans le sens décroissant
du champ. Ce raisonnement est valable même en l’absence d’une procédure de refroidissement
sous champ, donc de décalage du cycle. Cependant, dans le cas où il existe un décalage du
cycle, certains auteurs ont montré une corrélation entre champs coercitif et d’échange. Un au-
teur fait remarquer que cette corrélation n’existe que dans le cas de structures épitaxiées, du
moins dans la cas d’une étude où ces grandeurs étaient étudiées en fonction de la température
du recuit sous champ [8]. Plusieurs explications ont été avancées pour expliquer la corrélation
entre ces deux grandeurs, notamment à l’occasion d’études portant sur la rugosité d’interface.

Le champ coercitif dépend en effet de la rugosité de l’interface entre l’antiferromagnétique
et le ferromagnétique car cette rugosité confère à la distribution de spins d’interface une plus
grande dispersion en même temps qu’une plus grande surface de contact [9]. Le décalage de
cycle lui aussi est très influencé par la rugosité de l’interface. En effet, une marche atomique
sur une surface non-compensée peut conduire à avoir à l’interface un plan d’aimantation
opposée à la précédente. Au niveau macroscopique, l’aimantation surfacique moyenne de l’an-
tiferromagnétique est ainsi diminuée voire annulée, diminuant ou annulant corrélativement le
décalage du cycle. Cependant la rugosité d’interface n’est pas le seul paramètre qui influence
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les champs coercitif et d’échange. Même dans le cas d’interfaces particulièrement lisses l’in-
teraction d’échange conduit à une augmentation du champ coercitif. Cela a ainsi été observé
dans le cas de fluorides préparés par épitaxie [10]. Cela montre ainsi le rôle prépondérant joué
par la configuration de spins à l’interface.

L’effet de l’épaisseur de la couche ferromagnétique est la plus simplement décrite. L’in-
teraction d’échange étant essentiellement interfaciale, le champ de décalage évoluera comme
l’inverse de l’épaisseur de la couche ferromagnétique. La valeur du décalage du cycle augmente
ainsi lorsque l’épaisseur du ferromagnétique diminue. Cependant, pour les plus faibles épais-
seurs de ferromagnétique, une décroissance du champ de décalage a été observée dans certains
systèmes [7, 11]. Enfin, la structure de spin à l’intérieur du ferromagnétique est encore discu-
tée. Certains auteurs apportent des arguments pour exclure une structure hélicöıdale ([12] et
ses références 12 et 13), quand d’autres étudient leur existence [13].

L’effet de l’épaisseur de la couche antiferromagnétique est plus difficile à expliquer. Il a
mis en jeu des efforts de compréhension de leur structure magnétique qui se sont révélés
particulièrement fructueux. Certains ont attribué l’accroissement du champ coercitif à une
perte d’énergie dans l’antiferromagnétique [14, 15]. D’autres ont souligné la corrélation entre
les champs coercitif et d’échange et l’ont expliquée par des termes d’anisotropie d’ordre élevé
[16, 17]. Il a été observé qu’aucun décalage de cycle ne peut être obtenu pour une épaisseur
de couche antiferromagnétique inférieure à un seuil. La valeur de ce seuil dépend cependant
de la nature de l’antiferromagnétique. Par exemple, il peut être évalué à 3 nm ou 4 nm pour
FeMn [18, 19], 2, 2 nm pour IrMn [20], 1, 5 nm pour NiO [21], 10 nm pour MnF2, environ
2 nm pour FeF2 [22] et 5 nm pour MnPt [23] (voir aussi les références [11, 24, 25, 26],
mais dont les mesures dans cette gamme sont moins précises). Ces observations traduisent
qu’au-dessous d’une épaisseur seuil, la structure de spin de l’antiferromagnétique ne permet
pas encore de piéger les moments de l’antiferromagnétique, ce à quoi un auteur propose
ainsi un effet de taille finie qui diminuerait la valeur de la température de Néel [27, 28]. En
revanche, même au-dessous du seuil, le couplage d’échange existe et se caractérise par une
augmentation du champ coercitif, qui marque même, dans certaines études, un maximum
avant qu’apparaisse un décalage de cycle. D’autre part, les mesures montrent souvent qu’au-
delà d’un certain seuil en épaisseur de l’antiferromagnétique, le champ de décalage décroit
[29, 27]. Cette variation montre que l’interaction d’échange dans ces systèmes met en jeu
le volume de l’antiferromagnétique et sa configuration en domaines. Ce sont les efforts de
modélisation de la structure de l’antiferromagnétique qui permettront d’en comprendre mieux
les enjeux.

Les chiffres donnés précédemment correspondent à des mesures faites à température am-
biante, mais l’épaisseur minimale d’antiferromagnétique nécessaire pour obtenir un décalage
de cycle diminue aux plus basses températures. Dans l’interprétation faite précédemment,
cela revient à dire qu’une basse température augmente la stabilité de la structure de spin de
la couche antiferromagnétique et permet un décalage de cycle pour une épaisseur d’antiferro-
magnétique plus faible qu’à température ambiante. D’autres études montrent cependant que
l’effet de la température est plus complexe que cela, et qu’une mesure à une plus haute tem-
pérature ne peut pas s’interpréter seulement en termes de changement de l’épaisseur critique
d’apparition du champ de décalage [20].
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Fig. 1.3 – Illustration du modèle de Mauri. La paroi dans l’antiferromagnétique (af) est ca-
ractérisée par son angle α. Le ferromagnétique est caractérisé par son angle β et son épaisseur
t, et l’interface par son épaisseur ξ. Les vecteurs dessinés dans la couche ferromagnétique
représentent l’orientation des spins. Les vecteurs dessinés dans la couche ferromagnétique
représentent l’orientation des spins d’un des sous-réseaux.

Modélisation de l’antiferromagnétique

Les efforts de modélisation des propriétés de l’anisotropie d’échange ont été nombreux.
La première approche a été celle de Meiklejohn et Bean. Il s’agit de l’image simple qui a
été donnée plus haut, et qui considère un antiferromagnétique aux spins fixes, formant une
interface lisse avec le ferromagnétique. Cependant, cette image s’est révélée insuffisante pour
rendre compte de l’ensemble des phénomènes observés par la suite. L’interprétation näıve
suppose en effet que le couplage est un phénomène d’interface qu’il est possible de relier à
une constante de couplage J et à une densité d’atomes (inversement proportionnelle au carré
du paramètre de maille). Or le calcul effectué avec ces paramètres donne un décalage de cycle
plus élevé de deux ordres de grandeur que celui observé expérimentalement.

Une approche plus récente proposée par Mauri [30] consiste à considérer qu’une paroi,
parallèle au plan de la couche, peut se former au sein de l’antiferromagnétique (figure 1.3).
Cette paroi est constituée par la rotation dans le plan de la couche, des spins des sous-
réseaux antiferromagnétiques. Les calculs réalisés dans le cadre de ce modèle permettent de
reproduire l’augmentation de champ de décalage avec l’épaisseur de l’antiferromagnétique
puis la stabilisation à une valeur limite.

Le modèle de Malozemoff [31] considère lui une surface rugueuse. Pour une surface anti-
ferromagnétique non compensée, cela conduit à une frustration des moments magnétiques à
l’aplomb de la marche atomique (figure 1.4). Une paroi perpendiculaire à la surface se forme.
Des domaines de l’antiferromagnétique se forment ainsi à sa surface. Leur taille caractéris-
tique est déterminée par la compétition entre l’énergie de la paroi perpendiculaire et l’énergie
du couplage d’interface. Ce modèle conduit à des ordres de grandeur de décalage d’échange
proches de ceux donnés par Mauri et des mesures expérimentales.

D’autres auteurs ont étudié le rôle de la structure de spin du volume de l’antiferroma-
gnétique, notamment la structure en domaines et les parois qui séparent ces derniers. Dans
le cas d’un couplage fort, ces parois peuvent se retourner pour suivre l’aimantation du plan
d’interface du ferromagnétique. Les calculs donnent les caractéristiques précises et notamment
les angles critiques des rotations mises en jeu [32]. Pour les couplages faibles, ce même auteur
démontre l’existence d’une épaisseur critique au-dessus de laquelle la rotation de la paroi est
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Fig. 1.4 – Illustration du modèle de Malozemoff. Une paroi magnétique perpendiculaire à la
surface de la couche se forme autour d’une marche atomique de l’antiferromagnétique.

Fig. 1.5 – Illustration du modèle de Nowak. L’antiferromagnétique comporte des défauts
qui permettent la formation de domaines. Le déséquilibre entre les aimantations des deux
sous-réseaux donne une aimantation nette qui se couple au ferromagnétique.

irréversible. Selon les auteurs, il n’est pas possible d’obtenir dans ce régime un décalage de
cycle, en revanche le champ coercitif du ferromagnétique est augmenté en conséquence de la
dissipation d’énergie liée au processus irréversible. Un auteur, reprenant ces calculs, relève le
rôle des anisotropies d’ordre plus élevé (couplage biquadratique en particulier) qui permettent
de diminuer la valeur de ce seuil [12].

D’autres auteurs encore ont fourni une description de l’anisotropie d’échange par des
phénomènes de piégeage et dépiégeage de parois partielles [33, 34]. Dans ces modèles, les
parois partielles se centrent sur des défauts de l’antiferromagnétique de manière à atteindre un
minimum local d’énergie. Ce modèle permet d’expliquer la diminution du champ de décalage
ainsi que l’augmentation du champ coercitif consécutive à l’introduction de défauts dans la
couche antiferromagnétique. Ce modèle permet de prédire l’effet de l’introduction de défauts
à différentes profondeurs dans la couche [35].

Le modèle de Nowak souligne encore le rôle du volume de l’antiferromagnétique. Dans ce
modèle, la couche antiferromagnétique comporte des impuretés non magnétiques (figure 1.5).
Les sous-réseaux de l’antiferromagnétique ne sont ainsi pas équilibrés, et le moment net qui
en résulte participe au couplage avec le ferromagnétique [36].

D’autres auteurs étudient l’aspect dynamique des parois dans l’antiferromagnétique. En
effet ces parois peuvent se coupler à celles du ferromagnétique. Lorsqu’une paroi du fer-
romagnétique se déplace sous l’effet du champ extérieur, une paroi hybride se forme dans
l’antiferromagnétique [37].
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Couplage positif, surfaces compensées

D’autres phénomènes ont également suscité des travaux, suite à la découverte du champ de
décalage positif, c’est-à-dire un décalage du cycle dans le sens opposé à celui qui serait attendu.
Ce phénomène est observé lorsque de forts champs sont appliqués lors de la procédure de recuit
[38]. L’interprétation de ce phénomène tient au couplage possible entre les spins d’interface de
l’antiferromagnétique avec le champ appliqué. En effet, pour les forts champs, le couplage entre
spins d’interface et champ appliqué est plus favorable que le couplage entre spins d’interface
et spins du ferromagnétique. Cette expérience montrait également la possibilité de déterminer
le signe du couplage d’interface, mais ce modèle simple n’est pas à même d’expliquer toutes
les données expérimentales. Notamment, un champ de décalage était observé même pour des
orientations cristallines telles que le plan d’interface soit compensé.

Une surface antiferromagnétique compensée présente un moment magnétique net nul, le
nombre de moments sur les sous-réseaux opposés étant identiques. Une telle surface n’est
pas susceptible de produire un décalage d’échange, si l’on se limite au modèle de Meiklejohn
et Bean. Cependant, de nombreuses mesures ont montré par la suite que des échantillons
présentant des surfaces antiferromagnétiques compensées pouvaient présenter des décalages
de cycle. Plusieurs modèles ont été proposés pour expliquer ces observations. D’une part, le
modèle de Nowak déjà présenté plus haut prévoit un couplage dans le cas de surfaces compen-
sées, par l’intermédiaire de spins non compensés dans le volume de l’antiferromagnétique. Le
modèle de Takano considère au contraire l’effet des spins interfaciaux [39]. Les spins dans le
volume de l’antiferromagnétique sont supposés compensés. Dans ce modèle, c’est la rugosité
d’interface qui est à l’origine d’une aimantation nette non compensée. Chaque terrasse de la
surface, séparée par des marches atomiques, peut en effet présenter une aimantation nette, et
être couplée avec le ferromagnétique.

Dans les modèles cités précédemment, le décalage de cycle observé pour des surfaces
antiferromagnétiques compensées était dû à un écart à l’idéalité : du fait de défauts de surface
ou dans le volume, une aimantation nette existait qui pouvait se coupler avec la couche
ferromagnétique. Le modèle proposé par Koon, à l’inverse, considère une interface parfaite
et compensée. Les simulations micromagnétiques effectuées montrent que de l’énergie peut
être stockée dans des parois planaires, du même type que celles qui avaient été proposées par
Mauri, avec un couplage d’interface de type spin-flop (figure 1.6). Cependant, ces calculs ont
été discutés par la suite. En effet, dans le modèle de Koon, les moments sont confinés à un
plan. En prenant en compte l’énergie magnétostatique et en ne contraignant plus les moments
dans un plan, Shulthess et Butler montraient que le couplage spin-flop dans le cas du système
de Koon ne conduisait pas à un décalage de cycle, mais à une anisotropie unidirectionnelle et
à une augmentation du champ coercitif [40]. Un résultat comparable a été obtenu par Camley
[41].

Une simulation numérique, prenant un modèle de spins de l’antiferromagnétique FeMn a
également été effectuée dans le cas où les plans de l’antiferromagnétique parallèles à la couche
sont magnétiquement compensés. Cette simulation montre que dans ce cas, seule la présence
de défauts d’interface permet d’expliquer la présence d’échange. L’existence expérimentale
de ces composantes tridimensionnelles a pu être observée [42]. D’autres auteurs montraient
cependant la possibilité d’un couplage dans le cas de systèmes présentant particulièrement
peu de défauts [10].

D’autres mécanismes ont été proposés par la suite pour expliquer ce champ de décalage
positif mesuré pour des plans d’interface compensés. Notamment, la création d’un état méta-
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Fig. 1.6 – Illustration des résultats de Koon. Le couplage entre le ferromagnétique et l’anti-
ferromagnétique se fait perpendiculairement. Les angles des vecteurs sont approximatifs.

stable dans l’antiferromagnétique, au voisinage de la température de Néel et par la suite gelé
lors du refroidissement [43], l’influence de la valeur du champ appliqué lors du recuit [44].

Anisotropie induite

L’anisotropie induite est une anisotropie mesurée dans le ferromagnétique, communiquée
par l’antiferromagnétique via le couplage d’interface. Cette anisotropie peut notamment être
mise en évidence par des mesures d’hystérésis effectuées pour différents angles d’application
du champ.

L’anisotropie unidirectionnelle est celle la plus immédiatement envisagée pour le couplage
d’échange. En effet, le décalage de cycle obtenu par recuit sous champ est lié à la direction et au
sens du champ magnétique appliqué lors de la procédure de recuit. Dans le cas le plus simple,
la dépendance du champ de décalage en fonction de l’angle θ auquel est effectuée la mesure de
cycle d’hystérésis, est en cos θ (voir par exemple [4]). Cependant, plusieurs facteurs font que
des anisotropies de symétrie d’ordre supérieur peuvent être induites dans le ferromagnétique.

L’anisotropie induite a d’abord été traitée comme un effet d’interface, puisque le couplage
d’échange est avant tout un couplage d’interface. Les modélisations proposées par Thiaville
intègrent ainsi l’anisotropie induite comme condition aux limites de la simulation [45]. Cepen-
dant, des approches plus récentes prennent en compte l’ensemble de l’épaisseur des couches
[46]. Mais en plus de ces efforts de modélisation, l’anisotropie induite a été observée expéri-
mentalement, et expliquée de plusieurs façons.

D’une part, l’anisotropie peut être induite par la structure magnétique intrinsèque au
matériau. Considérons le cas de FeMn. Cet alliage présente une structure magnétique non-
colinéaire [47]. Dans le cas du système Fe81Ni19/FeMn1, la structure magnétique de FeMn
conduit à un terme d’anisotropie d’ordre 4. La simulation numérique effectuée par l’auteur de
cycles d’hystérésis montre que ce terme se retrouve dans la composante angulaire du champ
coercitif.

D’autre part, l’anisotropie peut également être induite par la structure cristalline, elle-
même conduisant à une structure magnétique présentant une anisotropie particulière. Ainsi,
dans le cas d’une structure bivariée présentant une surface compensée, MnF2/Fe, un terme
d’anisotropie d’ordre 4 a été observé dans des mesures de résonance ferromagnétique [48].

Le phénomène d’anisotropie induite reste cependant largement incompris. Dans certains
systèmes en effet, l’origine de cette anisotropie induite n’est pas établie. C’est le cas par
exemple de MnPd/Fe [49].

1Dans la suite, nous noterons par commodité FeNi l’alliage de composition Fe81Ni19. On se réfèrera à
l’annexe C pour les conventions de notation.
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Différence entre la température de Néel et la température de blocage

Il a été expliqué plus haut qu’un décalage de cycle pouvait être obtenu en chauffant le
système au-delà de la température de Néel, et d’appliquer un champ tout en refroidissant
le système jusqu’à la température de mesure. Il n’est en général pas nécessaire de chauffer
le système jusqu’à la température de Néel. Une température plus basse, la température de
blocage, suffit. Réciproquement, un système présentant un décalage de cycle, chauffé à cette
température à champ nul, verra son champ de décalage s’annuler.

Cet effet peut être constaté par exemple sur des antiferromagnétiques tels MnPt, dont la
température de Néel est de l’ordre de 900 C̊ et pour lesquels un champ de décalage peut être
obtenu pour des recuits vers 250 C̊ [50]. Pour d’autres systèmes en revanche, la température
de blocage peut être très proche de la température de Néel. C’est le cas de FeF2/Fe [51]. La
valeur de la température de blocage dépendant de l’épaisseur de l’antiferromagnétique, de
nombreux auteurs sont arrivés à la conclusion que l’existence de la température de blocage
était liée à un effet de taille finie, notamment liée à la taille des grains [52]. Cette interpré-
tation a été contestée plus récemment par Zaag [53]. L’auteur de cette dernière publication
a étudié parallèlement la température de Néel et la température de blocage de bicouches
Fe3O4/CoO de différentes épaisseurs. Ses résultats montrent que dans le cas du système étu-
dié, la réduction de température de blocage ne peut pas être expliquée par un effet de taille
finie. Le modèle de Fulcomer et Charap [54] permet de donner une interprétation de la tem-
pérature de blocage dans le cas de fines couches antiferromagnétiques polycristallines. La
couche est considérée comme une assemblée de grains antiferromagnétiques découplés entre
eux et couplés avec la couche ferromagnétique. Les grains peuvent s’orienter dans le champ
pour minimiser leur énergie, cependant ils doivent pour cela vaincre une barrière d’énergie. La
température de blocage est alors, dans cette perspective, la température au-dessus de laquelle
les grains antiferromagnétiques peuvent se réorienter pendant la durée de l’expérience. À par-
tir de ce modèle, un auteur a relié la différence entre température de blocage et température
de Néel à l’énergie de paroi de domaine dans l’antiferromagnétique et à l’énergie de couplage
d’interface à 0 K [55].

1.1.2 Moyens de mesure

L’anisotropie d’échange est susceptible de modifier les propriétés d’une couche ferroma-
gnétique. Il est donc possible d’en mesurer les effets à l’aide de toutes les techniques usuelles
permettant d’étudier des couches ferromagnétiques et notamment les méthodes d’obtention
de cycles d’hystérésis. Une revue de l’ensemble des moyens de mesure existe dans la littérature
[52] ; nous le complèterons de quelques développements instrumentaux récents après un bref
rappel des méthodes classiques d’études du champ de décalage.

Les mesures d’aimantation apparaissent comme naturellement adaptées. Ainsi, les tech-
niques vibrating sample magnetometry ou vsm (par exemple [20]), alternate gradient force
magnetometry ou agfm (p. ex. [56]) sont utilisées, ainsi que superconducting quantum in-
terference device magnetometry ou squid (p. ex. [57]). Ces techniques donnent directement
accès à l’aimantation du matériau. Elles permettent ainsi de mettre en évidence les spins en
excès dans le volume de l’antiferromagnétique [58], induits par la procédure de recuit sous
champ. Ces spins en excès se traduisent par un décalage du cycle d’hystérésis sur l’axe de
l’aimantation. Compte-tenu du faible nombre de moments non-compensés dans le volume de
l’antiferromagnétique, cette mesure est particulièrement délicate ; elle ne sera possible qu’à
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l’aide des techniques les plus sensibles, comme le squid ou les mesures aux grands instruments
présentées par la suite.

D’autres techniques permettent d’avoir accès au cycle d’hystérésis. C’est le cas de l’effet
magnéto-optique ou moke (magneto-optical Kerr effect), très largement utilisé dans les tra-
vaux précédemment cités. C’est également le cas de mesures de magnétorésistance anisotrope
(p. ex. [59]). Les auteurs de l’article cité soulignent l’intérêt particulier de cette mesure. Elle
ne fournit pas la même information que la mesure d’aimantation et leur a permis de mettre en
évidence une asymétrie intrinsèque dont il n’y a pas trace dans les mesures magnétométriques.

La résonance ferromagnétique ou fmr est également une méthode de mesure permettant
d’obtenir des informations sur la nature du couplage d’interface. Le principe est de soumettre
un échantillon à une excitation électromagnétique de fréquence de l’ordre du gigahertz tout
en faisant varier le champ extérieur appliqué. Cette étude est souvent réalisée en fonction de
la température ou de l’angle d’application du champ. Elle permet d’obtenir des informations
sur la structure de spin à l’interface. Notamment, les interactions anisotropes élargissent les
pics de résonance [60]. Des termes d’ordre élevé ont également été associés à des fluctuations
d’orientations de spin ferromagnétique à l’interface avec l’antiferromagnétique [61].

Les mesures de cycles d’hystérésis présentent cependant le défaut de réaliser une mesure
via un phénomène irréversible – le renversement de l’aimantation. D’autres types de mesures
ont été développés, basés sur des techniques de rotation d’échantillon. Ces mesures ont été uti-
lisées dès la découverte de l’anisotropie d’échange, en particulier la mesure de couple (torque).
Les méthodes de rotation permettent, grâce à l’application de faibles perturbations, de réaliser
une mesure au cours de processus physiques réversibles. Les résultats obtenus sont ainsi plus
faciles à ajuster à des modèles. Ces techniques donnent accès aux différents ordres de l’ani-
sotropie ; l’anisotropie d’échange y est mesurée comme une composante d’ordre 1. Plusieurs
techniques ont été développées à partir de l’idée de rotation de l’échantillon dans le champ
(ou réciproquement). C’est notamment le cas de mesures magnéto-optiques tournantes rot-

moke [62], qui consiste à mesurer la dépendance angulaire de l’effet Kerr lors de la rotation
d’un champ magnétique. Une technique analogue basée sur la magnétorésistance anisotrope a
également été proposée [63, 64, 65]. Une technique très récemment développée, transverse bias
initial inverse susceptibility and torque ou tbiist permet de mesurer les dérivées premières et
secondes de la fonction d’énergie en fonction de l’angle de l’aimantation [66]. Cette technique
sensible d’après ses auteurs jusqu’au 12e ordre d’anisotropie, n’a pas encore été appliquée à
la mesure de champ de décalage, mais il n’y a nul doute qu’elle y serait très prometteuse.
L’auteur de l’article y fournit par ailleurs un aperçu et un historique des autres méthodes de
détermination d’anisotropie à l’aide de mesures angulaires, auquel nous renvoyons pour plus
de détails concernant ces méthodes que nous n’évoquons pas ici.

Le champ de décalage peut aussi être sondé à l’aide de techniques spécifiques aux grands
instruments. Sous l’effet d’une irradiation par des rayons x monochromatiques polarisés, plu-
sieurs types de données peuvent être acquises. Ces techniques se distinguent par l’accès qu’elles
donnent aux spins d’interface [67]. Leur étude, difficile par d’autres méthodes, est d’un intérêt
capital pour la vérification des modèles de couplage d’échange.

– le spectre d’absorption des rayons x utilisant le dichröısme magnétique circulaire ou
linéaire, xmcd et xmld (voir la référence [18], notamment ses références 14 à 16). Le
contraste magnétique vient de la différence du coefficient d’absorption en fonction de la
polarisation du faisceau lumineux et de la direction des axes magnétiques ;

– l’émission d’électrons consécutive à une illumination par un rayonnement monochroma-
tique et polarisé de rayons x, x-ray photoemission electron microscopy ou x-peem (p.
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ex. [68, 69, 70]). Cette technique peut être utilisée dans un système d’imagerie à des
fins d’observation de domaines, avec une résolution de l’ordre de 50 nm ;

– le signal de réflectivité : la technique soft x-ray resonant magnetic reflectivity ou sxrmr

[71] permet également d’effectuer des cycles d’hystérésis avec une sélectivité chimique,
mais avec une possibilité d’étudier des couches plus profondément enterrées que dans
la technique peem, où la profondeur sondée est limitée par le libre parcours moyen des
photoélectrons dans le matériau.

Un ensemble de techniques particulier est également utilisé pour l’étude de l’anisotropie
d’échange : l’observation directe des domaines magnétiques. Ces techniques apportent des
informations utiles concernant la morphologie des domaines et le mode de renversement de
l’aimantation. Parmi les techniques utilisées, l’imagerie x-peem, la microscopie à force magné-
tique ou mfm (par exemple [72]), la microscopie Kerr (par exemple [37, 73, 74]), la microscopie
électronique de Lorentz [75] ou encore l’holographie électronique [76].

1.2 L’alliage MnPt

L’interaction d’échange a acquis une grande importance dans les applications du magné-
tisme. Elle s’est révélée capable d’augmenter considérablement le champ coercitif de matériaux
ferromagnétiques en couche mince, de repousser la limite du superparamagnétisme [77], d’in-
duire de l’anisotropie et ainsi permet d’envisager des médias de stockage toujours plus perfor-
mants. L’interaction d’échange est déjà au cœur des technologies du stockage d’information,
au travers des vannes de spin qui seront présentées plus loin. Elle a suscité des développements
nombreux concernant la configuration de spin d’interface. Pour ces raisons, cette étude pré-
sente un intérêt aussi bien fondamental qu’appliqué. Le choix de l’alliage MnPt pour réaliser
cette étude repose sur un ensemble de propriétés aussi bien physiques que chimiques, que nous
allons maintenant aborder.

1.2.1 Propriétés générales

Dans l’objectif d’étudier l’interaction d’échange, nous devrons choisir une composition pré-
sentant des propriétés antiferromagnétiques et une variation graduelle de propriétés magné-
tiques avec l’ordre chimique. Pour cela, nous présentons les propriétés de l’alliage MnxPt1−x

en fonction de sa composition.
Le diagramme d’équilibre du système MnxPt1−x (figure 1.7) indique qu’à température

ambiante, tous les alliages dont le taux atomique en platine est supérieur à 1 % présentent
une structure ordonnée, L10 (composition équiatomique) ou L12 (composition atomique 25 %
en Mn ou Pt). Ces structures présentent chacune une large zone de stabilité en composition.

Les études les plus anciennes donnaient certaines compositions de MnxPt1−x comme fer-
rimagnétiques [78]. Des études plus récentes ont attribué à MnxPt1−x des propriétés ferroma-
gnétiques ou antiferromagnétiques. Ces propriétés sont associées aux composés définis MnPt,
Mn3Pt et MnPt3. Le premier est antiferromagnétique, les deux suivants ferromagnétiques.
Lorsque ces alliages sont à l’état de solution solide (chimiquement désordonnée), les propriétés
magnétiques varient d’un auteur à l’autre, montrant l’influence de la méthode d’élaboration.

Pour toutes les compositions, l’alliage désordonné MnxPt1−x ne présente, le plus souvent,
aucune propriété ferromagnétique ou antiferromagnétique. On peut noter qu’un ordre partiel
dans Mn3Pt ne conduit pas nécessairement à des propriétés antiferromagnétiques [79]. Ce
dernier auteur n’a en effet pas trouvé de champ de décalage dans la bicouche FeNi/Mn3Pt, ce
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qui montre qu’il n’y a pas de couplage entre la couche ferromagnétique et la phase MnxPt1−x

étudiée. Cette conclusion est cependant indirecte ; il n’est pas exclu que le matériau mesuré
soit antiferromagnétique mais que pour une raison lié à la configuration magnétique à l’inter-
face, le couplage ne se produise pas. Une autre étude [80] dans le cas d’un alliage MnxPt1−x

chimiquement désordonné, pour x ≃ 0, 1, montre la présence d’un champ de décalage dans
la bicouche MnPt/FeNi et conclut à une structure antiferromagnétique de l’alliage MnPt.
Par contraste, ces mesures montrent que pour x ≃ 0, 6, il n’y a pas de champ de décalage.
Cela signifierait qu’à cette composition, l’alliage MnxPt1−x désordonné n’est pas antiferro-
magnétique, ou que le couplage n’a pas lieu pour une autre raison. L’alliage MnxPt1−x pour
x ≃ 0, 9 a été trouvé antiferromagnétique [81]. L’intensité du champ de décalage augmente
avec l’épaisseur de l’antiferromagnétique avant de se stabiliser (voir paragraphe 1.1.1). Dans
le cas de ce système, il faut une épaisseur de MnPt au moins égale à 10 nm de façon à obtenir
la valeur maximale du champ de décalage.

Une étude des propriétés magnéto-optiques de MnxPt1−x dans la zone proche en compo-
sition de Mn3Pt est donnée par un auteur [82]. Cette étude rappelle notamment l’historique
de ces mesures : en 1983, aucune rotation Kerr n’était mesurée sur cet alliage. Mais cette pre-
mière mesure était faite sur des échantillons massifs polis, et il avait été montré par la suite
que l’étape de polissage était en cause dans ces résultats. Des mesures faites sur des mono-
cristaux épitaxiés ont, depuis, permis de réaliser des mesures des propriétés magnéto-optiques
intrinsèques de Mn3Pt. Il s’agit d’un ferromagnétique fort, dont le moment magnétique par
maille élémentaire est établi à près de 4 µB [82, 83, 84]. La température de Curie vaut 375 C̊
[85]. Les atomes de Pt sont porteurs d’un moment magnétique induit par les atomes de Mn
et couplé antiferromagnétiquement avec eux. La présence de ce moment magnétique a été
déterminée expérimentalement [84, 86]. Sa valeur a également été retrouvée par simulation
numérique [87].

L’alliage ordonné équiatomique, de structure L10, se caractérise par une alternance de
plans purs de platine et de manganèse (figure 1.8). Compte tenu de cette alternance, une
direction de l’espace présente des propriétés privilégiées. La structure L10 n’est donc pas
cubique mais quadratique. En pratique, cette alternance, selon l’axe nommé c, de plans purs
d’espèces différentes conduit à une valeur de paramètre de maille différente selon cet axe, les
deux autres axes (a et b) restent équivalents et caractérisés par un paramètre de maille de
même valeur. L’atome de manganèse ayant un rayon plus petit que l’atome de platine [89],
la succession de plans purs conduit à un paramètre de maille plus petit dans la direction c.
Ainsi, les paramètres de maille en volume valent a = b = 0, 400 20 nm et c = 0, 366 47 nm
[90].

Au voisinage de la composition équiatomique, les propriétés magnétiques de MnPt ont
longtemps été discutées. Différentes méthodes d’élaboration ou des compositions légèrement
différentes ont conduit à des comportements magnétiques très différents. Ainsi un compor-
tement ferromagnétique ou ferrimagnétique était rapporté pour des températures proches de
la température ambiante [78], et même légèrement supérieures à la température ambiante,
lorsque la composition atomique en platinait dépasse 52 %. Un comportement ferromagné-
tique a également été observé pour MnPt chimiquement désordonné [91] (en couche mince
comme dans un matériau massif). Il a également été mesuré que MnPt désordonnée présentait
une matrice antiferromagnétique avec, en son sein, des grains ferromagnétiques [92]. D’autres
auteurs ont trouvé que MnPt désordonné est paramagnétique [93]. L’exemple n’est pas isolé,
ainsi FePt3 peut être ferromagnétique ou antiferromagnétique selon son état d’ordre ou sa
composition exacte (voir les références 5 et 6 de [94]).
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Fig. 1.7 – Diagramme de phase de l’alliage MnPt simplifié, d’après [88]. La phase notée β1

sur le diagramme est de type L10. La structure de MnPt3 est de type L12. L’abscisse donne
la composition atomique en platine de l’alliage, l’ordonnée donne la température en Kelvins.

Fig. 1.8 – Illustration des structures L10 et L12 dans l’exemple des structures MnPt et MnPt3.
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Le comportement antiferromagnétique de la phase ordonnée équiatomique est désormais
bien établi. Rappelons que la phase L10 est stable dans une large zone de composition. Ce-
pendant, les propriétés magnétiques de MnxPt1−x sont très sensibles à la composition au
voisinage de x = 0, 5.

La résistivité de MnxPt1−x montre par ailleurs un maximum à la composition x = 0, 7, la
composition équiatomique présentant à x = 0, 5 un maximum local [11].

Une étude du système MnPt/FeNi/Pt, où FeNi est monocristallin mais MnPt polycristal-
lin, montre que le couplage d’échange le plus intense est obtenu pour la composition équia-
tomique, ce maximum étant très marqué [95]. Parmi les échantillons qui n’avaient pas la
composition équiatomique, ceux qui comportaient légèrement plus de manganèse donnaient
un champ de décalage plus important que ceux comportant légèrement plus de platine. Un
autre auteur trouve également un maximum de champ de décalage pour la composition équia-
tomique [96].

La température de Néel a été étudiée, du point de vue théorique et expérimental, en
fonction de la composition. La température de Néel la plus élevée a été trouvée pour la
composition équiatomique, où elle atteint 975 K ±10 K [94]. Un écart de 5 % en composition
abaisse la température de Néel de 80 K pour un matériau présentant un léger excès en platine
et de 200 K pour un matériau présentant l’excès inverse [97]. Les deux auteurs cités s’accordent
parfaitement sur les mesures de température de Néel. Le premier auteur observe une transition
magnétique à 700 K, caractérisée par un changement d’orientation des moments magnétiques,
qui s’alignent alors perpendiculairement à l’axe c. Cette transition magnétique conserve le
caractère antiferromagnétique de MnPt. Le deuxième auteur n’est pas en mesure de confirmer
l’existence de cette transition.

Deux structures magnétiques ont été proposées pour MnPt. L’une d’elles présente des
moments perpendiculaires à l’axe c [98], l’autre présente des moments parallèles à l’axe c [94].
D’autres auteurs enfin ont indiqué que l’orientation des moments dépend de la composition
[99]. La structure qui a donné lieu au plus large consensus considère que les moments sont
parallèles à l’axe c, selon le schéma donné ci-après (figure 1.9).

Pour l’étude de l’interaction d’échange, la connaissance de la structure de spin est capitale.
Notamment, il est important de savoir si l’interface présente une aimantation nette ou si cette
aimantation est compensée. Selon la structure donnée plus haut, les plans (001) sont ainsi
compensés, et les plans (100) et (010) non compensés.

De cette étude, nous retenons que la composition équiatomique de l’alliage MnxPt1−x

montre nettement des propriétés antiferromagnétiques ainsi que des maxima du champ de
décalage et de la température de Néel. Ce sont des propriétés particulièrement adaptées aux
systèmes couplés par échange, comme en témoignent les nombreuses applications où MnPt
est désormais utilisé.

1.3 Applications de MnPt

Compte-tenu de ses propriétés antiferromagnétiques, MnPt est envisagé comme matériau
destiné au couplage d’échange dans les applications industrielles. Bien que le ternaire MnPtPd
ait précédemment été étudié [100], la première utilisation de MnPt dans un système couplé
date de 1997 [79]. Dès lors, MnPt est envisagé comme couche antiferromagnétique pour des
vannes de spin. Les vannes de spin basées sur le champ de décalage [101] sont des multicouches
magnétiques qui depuis plusieurs années sont les composants les plus utilisés pour la fabrica-
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Fig. 1.9 – À gauche, diagramme de phase magnétique pour Mn1−xPtx simplifié, d’après [94].
Les lettres portées sur le diagramme correspondent aux structures identifiées par les auteurs.
La lettre F désigne une structure antiferromagnétique à moments parallèles à un axe de type
[001]. La lettre D désigne une structure où les moments s’orientent dans dans des directions
de type [112]. La lettre P désigne la structure paramagnétique, au-delà de la température
de Curie. La lettre A désigne une structure ferromagnétique à moments parallèles à un axe
de type [001]. Le chiffre III désigne une structure antiferromagnétique à moments planaires.
Enfin, le chiffre II désigne une structure antiferromagnétique à moments colinéaires. Cette
dernière structure est représentée à droite.

tion de têtes de lecture de mémoires magnétiques. Ces capteurs fonctionnent grâce à l’effet
de magnétorésistance. Le principe de la mesure repose sur le fait que la résistance électrique
d’une multicouche (comportant deux couches ferromagnétiques séparées par une couche non
magnétique) est plus faible lorsque les deux couches ont des aimantations parallèles. La couche
appelée libre est destinée à s’orienter dans le champ de fuite émis par le média magnétique,
l’autre sert de de référence. Cette dernière est couplée avec une couche antiferromagnétique.
L’effet de décalage du cycle d’hystérésis et d’augmentation du champ coercitif donne à la
couche ferromagnétique de référence la stabilité nécessaire. La couche antiferromagnétique ne
contribuant pas à la variation de magnétorésistance mesurée dans la vanne de spin, elle pour-
rait être réalisée dans un matériau isolant. Cependant, les antiferromagnétiques métalliques
ont l’avantage de présenter des températures de blocage plus élevées, et créent des champs
d’échange plus importants.

Dès lors, des auteurs étudient l’utilisation de MnPt dans des vannes de spin. C’est d’abord
pour sa résistance à la corrosion et pour sa haute température de blocage que MnPt est étudié
[102]. MnNi et MnPt ont chacun des avantages, l’un ayant une température de blocage plus
élevée, l’autre permettant des champs d’échange plus grands. Un auteur propose une bicouche
MnPt/MnNi laminée [103], pour tenter de combiner les avantages des deux matériaux.

C’est ensuite la stabilité thermique des structures obtenues qui retient l’attention. En
effet, pour une vanne de spin, destinée à être intégrée dans un dispositif industriel, la stabilité
thermique de l’anisotropie d’échange est directement liée à la durée de vie de l’appareil.
Il s’agit donc de déterminer les températures limites d’utilisation, qui seront d’autant plus
élevées que le sera la température de blocage de l’antiferromagnétique. Ainsi, en raison de
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la température de blocage élevée de MnPt (290 C̊), quoique plus faible que celle de MnNi
(310 C̊), les échantillons de vannes de spin utilisant MnPt montrent une très grande stabilité
de la direction de piégeage à haute température. Un recuit à 200 C̊ en présence d’un champ
magnétique perpendiculaire à la direction initiale du piégeage [50] fait très peu tourner la
direction de piégeage. Cet aspect montre également que FeMn et IrMn ne sont pas adaptés
aux applications. Les températures de blocage de ces deux derniers matériaux sont en effet
plus faibles que les températures de recuit considérées ici, et la direction de piégeage change
après le recuit. D’autres mesures faites sur des vannes de spin basées sur des alliages MnPt et
NiMn [104] ont montré que la barrière énergétique du phénomène de dégradation de la vanne
de spin est plus élevée dans le cas de MnPt, malgré la plus haute température de blocage
de NiMn. Dans ce cas, les vannes de spin basées sur NiMn et MnPt étaient élaborées sur un
modèle différent, la première en configuration top, la seconde en bottom, ce qui contribue aussi
d’après les auteurs aux résultats plus favorables obtenus avec MnPt. Une étude très complète
a également été réalisée, à la fois sur des films et sur des composants nanostructurés [105] de
façon à déterminer la durée de vie des composants ainsi élaborés. Le critère choisi pour la
définition de la demi-vie est la diminution du signal de 10 %. Cependant, cette durée étant de
quelques années, une procédure accélérée a été mise en place. Elle consiste à se placer à une
température supérieure à celles qui seront effectivement utilisées dans le dispositif, données
qu’il faut ensuite corriger pour obtenir la température maximale de fonctionnement pour une
demi-vie fixée à 2,5 ans. L’étude montre que le traitement à appliquer à la couche de MnPt
dépend de son épaisseur. Ainsi, pour obtenir un champ de décalage donné, le recuit sous champ
à effectuer est d’autant plus long que la couche de MnPt est fine. Pour une épaisseur de 15 nm
de MnPt, il n’est cependant pas possible d’obtenir un champ de décalage aussi important que
pour une couche de 30 nm, quelles que soient les conditions de recuit sous champ. Pour
les faibles épaisseurs, le champ de décalage est ainsi plus faible, en revanche cette valeur
reste dès lors plus stable dans le temps. Cet effet est probablement attribuable à la durée
de recuit plus longue pour les échantillons plus fins, ce qui pourrait expliquer la différence
avec les mesures d’un autre auteur [24] pour qui, à l’inverse, la reproductibilité des vannes de
spin est meilleure pour les plus grandes épaisseurs de MnPt. Une diffusion du manganèse à
l’intérieur de la structure pourrait expliquer ces résultats, cependant les auteurs n’ont trouvé
aucune preuve de ce phénomène dans leurs échantillons. Leur conclusion est que les vannes
de spin à base de MnPt peuvent, selon le type d’empilement choisi, fonctionner 2,5 ans en
continu à des températures allant jusqu’à 200 C̊. Un autre résultat intéressant est l’effet de
la stœchiométrie. Les couches déposées par ces auteurs sont toutes proches de la composition
Mn50Pt50. Cependant, les couches qui, autour de cette valeur moyenne, comportaient plus
de platine ont été celles qui ont montré les meilleures propriétés. Cela illustre à nouveau la
sensibilité des propriétés de MnPt à la composition. Un autre auteur s’est concentré sur la
mesure du taux de décroissance du champ de décalage en fonction de la température, en
présence d’un champ de direction opposée à la direction du piégeage de MnPt [106]. Cette
expérience montre que la décroissance suit une loi d’activation thermique d’Arrhénius. Cette
étude montre également la difficulté de mesurer correctement la température de blocage, la
valeur numérique obtenue dépendant des conditions de mesures, notamment de la vitesse de
balayage du champ.

À l’inverse des conclusions des études présentées ci-dessus, une autre expérience [25]
montre que la température de blocage d’une vanne de spin comportant une couche de MnPt
peut dépendre de l’épaisseur de cette couche. Cette température passe ainsi de 300 C̊ à 400 C̊
lorsque l’épaisseur de MnPt passe de 20 nm à 30 nm. Cet auteur a également retenu 15 nm



1.3. APPLICATIONS DE MNPT 27

comme l’épaisseur nécessaire en pratique pour les applications souhaitées : au-dessous de cette
valeur, le champ de décalage est inférieur au champ coercitif.

Un autre effet à considérer est la diffusion à l’intérieur de la structure. Celle-ci correspond
à une dégradation irrémédiable de la structure et doit donc être évitée. L’étude de l’évolution
de la résistance de la structure vanne de spin en fonction de la température montre que
les vannes de spin à base de MnPt et NiMn présentent une interdiffusion beaucoup plus
faible que les vannes de spin utilisant IrMn ou FeMn [50]. Les auteurs attribuent ce fait à la
phase ordonnée des deux premiers composés, qu’ils estiment plus stables. Ainsi, pour FeMn et
IrMn, l’interdiffusion devient mesurable dès 250 C̊. De meilleurs résultats sont obtenus pour
NiMn, et meilleurs encore pour MnPt : les vannes de spin à base de MnPt préparées par cet
auteur ne commencent à augmenter de résistance qu’à partir de 400 C̊. L’auteur interprète
ces observations par une diffusion de manganèse dans les structures de FeMn et IrMn. Pour
NiMn et MnPt, l’ordre chimique favoriserait une moins grande diffusion. Le mécanisme de
cette diffusion du manganèse a été étudié en parallèle [107]. Il ressort de cette étude que la
diffusion en volume n’est pas le mécanisme dominant par lequel les vannes de spin à base
de MnPt se détériorent. Les auteurs cités attribuent ce rôle à une migration aux joints de
grain. Ces diffusions peuvent être réduites en recuisant les structures préalablement à leur
utilisation. La stabilité thermique semble peu influencée par la rugosité de la couche et sa
texture, ce qui permet aux auteurs de l’attribuer à une propriété intrinsèque de MnPt [108].

L’épaisseur de MnPt nécessaire pour obtenir une vanne de spin fonctionnelle est plus
importante que pour d’autres matériaux. Une étude révèle que l’épaisseur de MnPt joue
un rôle important dans la reproductibilité des mesures magnétiques sur la vanne de spin
ainsi formée [24]. En effet, le champ de décalage mesuré sur la vanne de spin diminue après
plusieurs mesures successives. Le taux de cette diminution est moins élevé pour les plus
grandes épaisseurs de MnPt. L’auteur a corrélé cette évolution avec une augmentation de
l’anisotropie de la couche lorsque son épaisseur augmente.

L’étape suivante dans l’étude de l’application de l’alliage MnPt pour des dispositifs élec-
troniques consiste à caractériser sa réponse en fonction de la vitesse de balayage en champ.
Cette donnée est importante sachant que les capteurs magnétiques doivent pouvoir fournir
des informations à des taux de plus en plus élevés, aujourd’hui de l’ordre de grandeur du giga-
hertz. Une étude [109] montre ainsi que le champ coercitif de bicouches couplées NiMn/FeNi
et MnPt/FeNi augmente sensiblement avec la vitesse de balayage, alors que le champ de dé-
calage reste constant. Plus précisément, le champ de décalage reste constant avec la vitesse de
balayage lorsque l’épaisseur de la couche est supérieure à 10 nm. Pour une faible épaisseur, le
champ de décalage diminue lorsque la vitesse de balayage augmente. Les auteurs interprètent
ces résultats en faisant appel à un mode de retournement complexe impliquant la formation
de domaines dans l’antiferromagnétique. Pour ce qui est de l’application de ces matériaux, les
auteurs concluent à la nécessité d’une épaisseur minimale de 15 nm et 25 nm, pour MnPt et
NiMn respectivement.

Un autre auteur a montré que pour toutes les épaisseurs de MnPt comprises entre 10 nm
et 30 nm, la température de blocage est identique [110]. En revanche, l’évolution du champ de
décalage en fonction de la température, dans cette expérience, n’est pas tout à fait la même
selon l’épaisseur de la couche.

Bien qu’ayant de nombreux avantages, MnPt présente tout de même un inconvénient :
lors du dépôt par pulvérisation cathodique, la trempe que subit le matériau au moment du
dépôt empêche la formation de l’alliage ordonné [111]. Ainsi, pour obtenir l’alliage ordonné
antiferromagnétique, une étape de recuit est nécessaire, que les auteurs cités précédemment
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peuvent faire durer entre 4 h [109] et 15 h [25], dans ces deux cas à 270 C̊. Lorsque l’on
maintient une bicouche pendant plusieurs heures à ces températures, l’interdiffusion évoquée
plus haut est difficile à éviter. L’industrialisation est alors délicate à mettre en œuvre. Certains
auteurs ont essayé de trouver une parade à ce problème. Un recuit rapide (de durée de l’ordre
de la minute) à plus haute température a ainsi été utilisé pour provoquer la mise en ordre et
induire un champ de décalage, sans que l’interdiffusion n’endommage la bicouche [26].

D’autres études parues se concentrent sur la possibilité d’améliorer les vannes de spin
comportant une couche de MnPt, par différentes techniques. Il en est ainsi d’une étude sur
une de couche libre ferrimagnétique [112], ainsi que de l’étude de l’irradiation d’une vanne de
spin comportant une couche de MnPt par des ions carbone [113]. Cette revue bibliographique
montre que les alliages de manganèse et platine sont devenus des candidat sérieux pour les
applications industrielles. Pour mener à bien notre étude, il est important de connaitre les
propriétés magnétiques intrinsèques de ces alliages. Notamment, le lien complexe entre ordre
chimique et propriétés antiferromagnétiques donne au système MnPt une grande variété de
propriétés que nous allons décrire.

1.4 L’ordre chimique

MnPt est un alliage pour lequel ordre chimique et propriétés magnétiques sont intimement
liés. Non seulement, cet ordre chimique introduit une anisotropie unidirectionnelle en particu-
larisant les propriétés du matériau selon un des axes quadratiques, mais encore il conditionne
l’existence de l’antiferromagnétisme, propriété pour laquelle MnPt est utilisé dans des cap-
teurs magnétiques. Il est ainsi important de connaitre le lien entre les conditions de dépôt et
l’état d’ordre chimique de MnPt.

Nous nous intéresserons plus particulièrement à l’alliage MnPt stœchiométrique, dont
les propriétés antiferromagnétiques sont intéressantes pour notre étude. Il s’agit maintenant
de préciser les conditions de dépôt utilisées dans la littérature et de les corréler avec les
caractéristiques structurales de MnPt.

Une étude sur la thermodynamique de la transformation paramagnétique à antiferroma-
gnétique de MnPt [93] conclut que la transformation structurale nécessaire au passage de
l’alliage désordonné à ordonné est exothermique de bilan −12 kJ/mol. D’après ces auteurs,
la transformation n’a lieu qu’à des températures supérieures à 260 C̊. Ce dernier résultat
étant de nature cinétique, il dépend de la microstructure des échantillons et les valeurs nu-
mériques sont donc susceptibles de varier selon les auteurs. De plus, la phase ordonnée étant
stable pour les températures inférieures à 900 C̊, toute température comprise entre 0 K et
900 C̊ devrait conduire à une amélioration de l’ordre chimique, à condition d’attendre un
temps suffisamment long. Un tableau résume les conditions choisies par plusieurs auteurs
ayant élaboré du MnPt (tableau 1.1). Il apparait que les couches déposées en pulvérisation
cathodique, que ce soit à température ambiante ou à plus haute température, doivent être
recuites après dépôt de façon à obtenir la phase ordonnée. En revanche, les couches déposées
par évaporation sont le plus souvent ordonnées, qu’elles aient été déposées sur un substrat
monocristallin ou amorphe. Lorsque les auteurs recuisent les couches minces de façon à in-
duire la transformation vers la couche antiferromagnétique, les températures choisies varient
entre 140 C̊ et 470 C̊, pour des durées de l’ordre de grandeur de l’heure, parfois de plusieurs
heures. Certains auteurs cependant soulignent l’existence de températures seuils à dépasser
pour induire cette transformation, le recuit une fois cette température atteinte pouvant être
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bref, de quelques minutes seulement. L’objectif de plusieurs auteurs étant d’obtenir le plus
grand champ de décalage possible pour une application industrielle, la température choisie
pour le recuit représente un compromis entre l’amélioration de l’ordre chimique de la couche
MnPt et les effets d’interdiffusion, qui ont été évoqués plus en détail au paragraphe 1.3.

1.5 Conditions de travail

Dans ce travail, nous souhaitons étudier l’interaction d’échange dans des bicouches Fe/
MnPt et notamment les effets liés à l’anisotropie. De façon à préserver les effets liés aux direc-
tions d’anisotropie magnétocristalline, nous étudierons des structures épitaxiées. En particu-
lier, nous nous intéresserons à la comparaison des propriétés obtenues pour les deux directions
d’anisotropie que nous pouvons obtenir : dans le plan de l’échantillon et perpendiculaire au
plan de l’échantillon. Le plan de croissance de type (100) présente une surface non compensée
et est ainsi du plus grand intérêt pour notre étude. Les travaux publiés dans la littérature
montrent qu’un substrat Pt/MgO (100) permet d’obtenir une structure épitaxiée et que deux
types d’anisotropie magnétocristalline, planaire et perpendiculaire, peuvent être obtenus se-
lon les conditions de dépôt. Nous déterminerons ces conditions dans le cas de notre dispositif
instrumental et notamment la température du substrat lors du dépôt.

Nous déposerons des couches de composition Pt (3 nm)/Fe (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100). La couche de chrome déposée au-dessus du substrat de MgO
sert à assurer le mouillage avec le substrat. L’épaisseur de la couche de tampon de platine
nécessaire a été déterminée par les études précédentes faites au laboratoire. La couche d’alliage
MnPt de 30 nm d’épaisseur est suffisante pour obtenir de l’échange. La couche de platine
déposée au-dessus de la couche ferromagnétique sert à protéger l’échantillon de l’oxydation à
l’air.
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réf. substrat conditions traitement caractérisation
de dépôt post dépôt structurale

[79] MgO (001) coévap., 200 C̊
Si (111), SiO2 pulvé., 200 C̊ désordonné

[95] SiO2 coévap., 40 C̊ 180 C̊, 2 h
MgO (001) coévap. 200 C̊ désordonné

[23] MgO (001) coévap.,
ambiante–100 C̊

[114] Si (001) coévap. 200 C̊
MgO (001)

[115] MgO (001) coévap. 200 C̊ bicristallin
(010) major.
(001) minor.

[116] SiO2 therm. coévap. 200 C̊ (111) major.
[25] SiO2 therm. coévap. 200 C̊ 270 C̊

5 h–35 h
[117] Al2O3 (1102) coévap. 200 C̊ (110) et (001)

vicinale
[118] Al2O3 (1102) coévap. 300 C̊

vicinale
[97] (massif) fusion 800 C̊, 3 d
[119] Si pulvé. 240 C̊, 2 h
[11] quartz pulvé. rf 200 C̊, 1, 5 h
[96] SiO2 natif pulvé. magn. 318 C̊, 1 h
[60] verre pulvé. magn. 260 C̊, 1, 5 h
[111] verre pulvé. magn. 140 C̊–320 C̊

300 s
[50] Si pulvé. 250 C̊, 10 h
[107] SiO2 therm. pulvé. magn. 270 C̊–470 C̊

2 h
[120] Si pulvé. magn. 280 C̊, 4 h
[67] Si pulvé. dc magn. 250 C̊, 4 h
[121] SiO2 pulvé. dc magn. 260 C̊

3 h–14 h
[112] Al2O3 pulvé. dc magn. 250 C̊, 4 h

cible alliée

Tab. 1.1 – Croissances de MnPt obtenues par différents auteurs. À la colonne des conditions
de dépôt, coévap. signifie coévaporation à l’aide d’un canon à électrons et pulvé. signifie
pulvérisation (à l’exception de la référence [114], qui n’indique pas son type d’évaporateur). La
température est celle du substrat lors du dépôt, qui est la température ambiante en l’absence
d’indication de température. Lorsque ces auteurs ont effectué une caractérisation structurale
de leurs échantillons, une indication de l’ordre est donnée en remarque. Dans les autres cas, la
présence d’ordre est seulement déduite des propriétés magnétiques, c’est-à-dire de l’existence
du couplage d’échange.



2
Système à variants planaires

2.1 Structure

Dans cette partie, nous allons voir que la méthode de dépôt de MnPt par coévaporation,
qui est la plus simple à mettre en œuvre avec les outils disponibles, conduit à une structure
de MnPt bivariée. Pour comprendre les propriétés de cet alliage, nous devons tout d’abord
nous intéresser aux propriétés des structures multivariées et l’origine de cette structure.

2.1.1 État de l’art

Dans le cas des dépôts MnPt/Pt que nous élaborons, nous réalisons la croissance d’une
structure quadratique, MnPt, sur un substrat cubique. Or dans ce cas, la différence de pa-
ramètres de maille entraine l’existence de contraintes élastiques dans le film. Une brisure
de symétrie peut alors être moins couteuse énergétiquement que l’épitaxie d’un monocristal
quadratique ou, plus généralement, orthorhombique. La formalisation de ce mécanisme a été
donné par une étude théorique [122] qui prend en compte la compétition entre énergie élas-
tique stockée dans les déformations et l’énergie relaxée aux joints de grains. Si les propriétés
élastiques du matériau (module d’Young, coefficient de Poisson), il est possible de calculer si la
structure multivariée est plus stable que le monocristal, ainsi l’épaisseur à partir de laquelle la
structure bicristalline devient moins favorable qu’une relaxation par des dislocations parfaites.
Pour tenir compte des films pour lesquels la taille des variants n’est pas négligeable devant
l’épaisseur, un formalisme plus général ([123, 124]) a été développé par d’autres auteurs.

Les études réalisées précédemment au laboratoire concernaient les alliages ferromagné-
tiques FePd et FePt. Ces alliages binaires étaient préparés par évaporation des éléments les
composants (certains aspects techniques de cette technique de codépôt sont donnés à l’annexe
A.1). Le dépôt de ces alliages sur substrat de Pt/MgO (100) à température ambiante conduit
à une structure cubique sans ordre chimique, ou présentant un ordre chimique faible. Ces
alliages présentent la particularité d’une faible enthalpie libre de formation (table 2.1). Le
travail que nous réalisons ici présente la nouveauté de concerner un alliage à forte enthalpie
libre de formation. La corrélation observée entre enthalpie libre de formation et ordre chimique
obtenu après codépôt indique que nous devrions obtenir un alliage MnPt présentant un ordre
chimique élevé sans autre traitement.
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alliage propriétés ∆G0
f anisotropie température d’ordre S

magnétiques (kJ/mol) magnétique (meV) magnétique (K)

FeMn antiferro. 0 520 0
FePd ferro. −6 0, 342 760 très faible
FePt ferro. −19 2, 891 760 faible
MnPd antiferro. −34 810 fort [125]
MnPt antiferro. −42 5, 342 975 (ce travail)

Tab. 2.1 – Propriétés thermodynamiques et magnétiques d’alliages métalliques. Ces alliages
présentent tous une phase stable chimiquement ordonnée, à l’exception de FeMn. Le tableau
fournit l’enthalpie libre de formation [126], énergie d’anisotropie magnétique [127], tempé-
rature d’ordre magnétique (Curie ou Néel) [128] et indication sur l’ordre chimique obtenu
lors d’un codépôt à température ambiante. Les détails sur la définition et le calcul de l’ordre
chimique à longue distance seront exposés au paragraphe 2.1.9.

Fig. 2.1 – Réseau réciproque de la structure L10, représentée dans le cas de deux variants
d’axe c planaire. Les plans hachurés correspondent à ceux visibles en microscopie électronique
en coupe transverse, les plans quadrillés ceux visibles en vue plane.

2.1.2 Méthode de croissance

La croissance des échantillons est effectuée par épitaxie par jets atomiques. Les détails de
la procédure de préparation des substrats et de réalisation des dépôts sont donnés à l’annexe
A.

2.1.3 Croissance

De façon à vérifier l’existence et la nature de la relation d’épitaxie, des mesures de diffrac-
tion d’électrons ont été réalisées. Ces observations montrent une structure bicristalline (qui
sera étudiée plus avant au paragraphe suivant) associée à la présence d’un fort ordre chimique.
La maille quadratique de MnPt se superpose à la maille cubique de Pt selon deux directions
perpendiculaires.

Pour comprendre l’origine de cette croissance épitaxiale bivariée, nous devons tenir compte
de plusieurs facteurs. La croissance de MnPt à axe d’anisotropie c perpendiculaire à la couche
conduit à des paramètres de maille (mesures présentées au paragraphe 3.2.2) plus proches
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Fig. 2.2 – Diagrammes de diffraction obtenus en microscopie en transmission pour un échan-
tillon Pt (3 nm)/MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100) déposé à température
ambiante. À gauche, une coupe transverse, à droite une vue plane. Les diagrammes ont été
indexés pour un seul variant choisi arbitrairement. Les taches fondamentales 200, 020, 002,
202 leur sont communes. Les taches notées v correspondent au deuxième variant d’axe c
planaire tandis que les taches notées x peuvent correspondre à la présence minoritaire d’un
troisième variant d’axe c perpendiculaire au plan de la couche, ou à un phénomène de double
diffraction. Le cliché a été réalisé en aire sélectionnée dans une zone où le MgO n’est pas
visible. L’interprétation des plans de diffraction est donnée sur la figure 2.1.

des valeurs de l’alliage massif que les paramètres de l’alliage à axe d’anisotropie dans le plan
(mesures rassemblées au paragraphe 2.1.8). Cependant, le fait que les paramètres a et c de la
structure en volume soient pour l’un plus grand et pour l’autre plus petit que le paramètre de
maille du platine permet une accommodation du paramètre de maille. La croissance bivariée
est d’autre part favorisée pour des raisons de nature thermodynamique et cinétique.

D’une part, du point de vue thermodynamique, la formation de l’alliage MnPt ordonné
est particulièrement favorable, ainsi que le montre la valeur de son enthalpie de formation
(tableau 2.1). Localement, une structure ordonnée sera favorisée dès que possible. D’autre
part, du point de vue cinétique, les atomes arrivent sur le substrat et y adhèrent, migrent à
la surface et éventuellement s’arrêtent de migrer sur un centre de nucléation (un défaut ou un
groupe d’atomes déjà constitué). Les caractéristiques de ces phénomènes sont bien entendu dé-
pendantes de la température du substrat. Sachant l’alliage ordonné favorisé énergétiquement,
le coût des contraintes élastiques doit être moindre que l’énergie gagnée par la formation de
l’alliage. Lors d’une croissance à température modérée (la température ambiante), ce sont des
contraintes cinétiques qui vont guider la formation de l’alliage, via les possibilités de migration
des atomes. Dans le cas d’atomes déposés sur un substrat, la migration entre plans corres-
pond à une barrière énergétique bien plus élevée que la migration en surface. La migration de
surface est ainsi plus probable et elle contribue à favoriser cinétiquement l’axe d’anisotropie
c dans le plan de la couche.

Dans le cas de certains alliages étudiés précédemment au laboratoire (FePd) [129], un
phénomène peut conduire à une croissance à axe c perpendiculaire : il s’agit d’une croissance
par biplans. En effet, il est possible d’envisager un mécanisme où la croissance avec l’axe
d’anisotropie perpendiculaire à la couche serait favorisée, pour une faible barrière de potentiel.
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élément γ0 (mJ/m2)

Mn 1 600
Pd 2 050
Fe 2 475
Pt 2 475

Tab. 2.2 – Tensions de surface des métaux utilisés [126].

Cela serait le cas de la croissance par des biplans MnPt. Cette croissance apparait d’autant
plus favorisée que les éléments Mn et Pt présentent des tensions de surface très différentes
(à l’inverse des éléments Fe et Pt déjà étudiés au laboratoire). Une croissance par biplans
permettrait ainsi au système Mn-Pt de réduire sa tension de surface (voir tableau 2.2). Les
atomes arrivant sur la surface de ce biplan migreraient jusqu’à rencontrer un bord de marche
et, selon leur nature, rempliraient progressivement la bicouche. Dans le cas des codépôts que
nous avons réalisés, ce mécanisme a vraisemblablement été très minoritaire. Dans le cas,
envisagé plus loin, d’une croissance par couches alternées, il sera peut-être plus envisageable.

L’explication de la structure bivariée apparait alors. Remarquons que la maille de MnPt
épitaxiée sur Pt, contrairement à la maille quadratique de l’alliage massif, est orthorhombique.
Cette maille correspond Ses paramètres sont a = 0, 3988 nm, b = 0, 390 nm, c = 0, 381 nm
(l’ensemble des paramètres de maille pour le système planaire sont rassemblés au paragraphe
2.1.8). En effet, dans le cas de l’alliage massif, les directions a et b sont équivalentes. La maille
est alors quadratique. En revanche, dans le cas de l’alliage présentant des variants à axe c
planaire, les paramètres a et c sont contraints par l’épitaxie sur le substrat de platine, tandis
que dans la direction b, perpendiculaire au plan de la couche, le cristal n’est pas soumise à cette
contrainte. Les paramètres a, b et c sont donc différents entre eux. Cependant, les paramètres
a et b sont très proches et, par commodité, on conservera l’appellation de quadratique en
référence à la différence entre le paramètre c et les paramètres a et b.

Le substrat de platine quand à lui est cubique de paramètre de maille 0, 392 nm. Les
observations de diffraction d’électrons (figure 2.2) et de diffraction d’électrons en incidence
rasante (figure 2.3) montrent que les mailles de MnPt et Pt sont épitaxiées. Il existe alors
trois possibilités d’orientation de l’axe c, deux dans le plan de la couche et une hors plan.
Dans le cas des codépôts, nous avons expliqué que la structure à axe d’anisotropie dans le
plan de la couche est favorisée. C’est ce qui ressort également de l’observation qualitative de
la figure 2.2. Ces deux orientations possibles correspondent à des cristallites qui nucléent puis
grossissent à la surface du substrat. Pour une température donnée la taille obtenue pour les
cristallites est liée à la mobilité des atomes ainsi qu’au nombre de centres de nucléation créés.

Le suivi in-situ de la croissance par diffraction d’électrons en incidence rasante donne des
indications complémentaires sur cette croissance bivariée, notamment en ce qui concerne la
rugosité des couches. Dans une série d’images prises lors du dépôt pour différentes épaisseurs
déposées de MnPt, nous pouvons observer l’apparition de l’ordre chimique bivarié. Celui-ci se
manifeste comme sur les clichés de diffraction d’électrons montrés plus haut, par l’existence
de taches de diffraction supplémentaires par rapport à une structure cfc. Les observations
permettent de distinguer plusieurs étapes lors de la croissance (figure 2.3). La première image
représente la surface lisse et reconstruite du substrat de platine sur laquelle le dépôt va être
réalisé (épaisseur 0 nm de dépôt). Dès les premières épaisseurs (images B et C), un halo se
place entre les tiges de Pt. Le fait que ce halo soit au milieu des tiges de Pt révèle que l’épi-
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Fig. 2.3 – Série d’images de diffraction d’électrons en incidence rasante pour des épaisseurs
croissantes de MnPt codéposé, mettant en évidence l’épitaxie et l’apparition de l’ordre chi-
mique. Les images A à K sont échelonnées en épaisseur de 0 à 30 nm par pas de 3 nm. L’image
A montre le substrat de platine. L’azimut utilisé est schématisé sur la figure 2.5.

Fig. 2.4 – Schéma interprétatif de la diffraction d’électrons en incidence rasante. L’ondula-
tion due à la présence de deux variants planaire est soulignée. Les signes f, 1 et 2 dénotent
respectivement des taches fondamentales et des taches de surstructure provenant des deux
types de variants planaires.
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Fig. 2.5 – Position de l’échantillon dans le cas de la diffraction d’électrons en incidence rasante.
L’azimut représenté correspond aux observations de la figure 2.3.
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Fig. 2.6 – À gauche, image topographieque de microscopie à force atomique, mesurée sur
un échantillon de Pt (3 nm)/MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100) déposé à
température ambiante. L’image mesure 1 µm de côté, discrétisés en 512 points. La durée
d’acquisition de chaque ligne est fixée à 1 s. La mesure a été réalisée avec une pointe de silicium
présentant un rayon de courbure de 10 nm (d’après le fabricant). À droite, histogramme de
la topographie de l’échantillon. En abscisse, hauteur mesurée en nanomètres. En ordonnée,
le nombre de points de mesure situés dans la tranche de hauteur donnée en abscisse. Dans le
cas de cet échantillon, l’analyse des données par un logiciel spécialé fournit une rugosité en
moyenne quadratique de 0, 58 nm.
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taxie des premières couche est isomorphe, c’est-à-dire que le paramètre de maille de la couche
déposée est pendant quelques couches atomiques identique à celui du substrat, ceci entrainant
l’apparition de contraintes dans le film déposé. L’observation révèle également que la rugosité
de la surface augmente peu et que l’ordre chimique apparait dès ces épaisseurs faibles. Ce
n’est que pour des épaisseurs plus importantes (image E, 12 nm) que l’on commence à distin-
guer une « ondulation » (figure 2.4). Cette dernière traduit l’existence dans l’échantillon de
deux variants. Il s’agit de deux orientations possibles de la croissance de la maille de MnPt,
caractérisées par un axe c situé dans le plan de la couche, selon deux directions perpendicu-
laires. L’un des variants présente un axe c parallèle à la direction [100] 1 du substrat, l’autre
variant présente un axe c parallèle à la direction [010] du substrat. quadratiques orientés per-
pendiculairement, n’ayant pas le même paramètre dans la direction du plan perpendiculaire
au faisceau électronique. Pour des épaisseurs encore plus importantes (image G, 21 nm), les
taches s’individualisent, ce qui montre que la rugosité de la structure a augmenté.

La diffraction d’électrons en incidence rasante montre qualitativement la présence d’une
croissance tridimensionnelle de l’alliage MnPt. Une mesure de la rugosité a été entreprise à
l’aide de mesures de microscopie à force atomique. La rugosité en moyenne quadratique vaut,
pour les échantillons d’alliage déposés à température ambiante, entre 0, 5 nm et 0, 6 nm (voir
figure 2.6).

De façon à obtenir des informations plus précises sur la croissance, des observations de
microscopie électronique en transmission ont été réalisées sur ces échantillons. Ces images de
microscopie révèlent une morphologie de croissance colonnaire (voir figure 2.7 pour une vue
d’ensemble des colonnes de croissance et la figure 2.11 pour une image de microscopie en
haute résolution d’une de ces colonnes).

Les clichés de microscopie électronique en haute résolution présentés ici montrent d’im-
portantes variations de luminosité et de contraste (figure 2.10). Ces variations peuvent en
grande partie s’expliquer par le procédé d’obtention de la lame mince observée en microsco-
pie. En effet, l’amincissement mécanique puis ionique conduit à une lame dont l’épaisseur
crôıt progressivement du bord du trou vers l’intérieur du matériau. Le contraste de haute
résolution variant avec l’épaisseur, on peut s’attendre à ce que le contraste ne soit pas le
même en différents endroits de la lame mince. De plus, l’amincissement ne pouvant être par-
faitement homogène, des variations locales de contraste apparaissent en raison des variations
locales d’épaisseur de la lame. Un amincissement inhomogène est d’autant plus probable que
le matériau comportera initialement des défauts, et ce phénomène est donc plus visible sur
l’alliage MnPt que sur la couche tampon de Pt. Enfin, des déformations ou d’autres types
de défauts ont également un effet sur le contraste observé et contribuent, dans un alliage qui
en comporte, à produire des variations de contraste. Ces observations peuvent être reliées à
celles faites dans le cas d’alliages FePd/Pd réalisées précédemment au laboratoire [129].

Les clichés de haute résolution montrent clairement le contraste dû à l’ordre chimique
des échantillons de MnPt. En effet, l’ordre chimique correspond à une alternance spatiale de
période double, en raison de la structure en biplans. Cela se traduit sur l’image de diffraction
par la présence d’un pic 001 et sur l’image directe par la présence d’un contraste de période
double. Ce contraste est particulièrement visible ici en raison de la grande différence de numéro
atomique entre les atomes de platine et de manganèse.

Les clichés de microscopie permettent également de mettre en évidence la jointure entre

1Les directions cristallines sont notées par rapport au substrat de MgO. On se réfèrera à l’annexe C pour
les conventions de notation.
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les grains ordonnés selon un axe différent. Ces joints de grains apparaissent particulièrement
fins. Quelques plans atomiques font passer d’un système ordonné à un autre, sans transition
désordonnée. Ce constat peut être fait aussi bien sur une vue en coupe (figure 2.12) qu’en vue
plane (figure 2.13).

Les échantillons déposés à température ambiante montrent que les colonnes de croissance
sont perpendiculaires à la surface de l’échantillon. Leur largeur varie de 5 nm à 8 nm et
traversent toute l’épaisseur de l’échantillon. Cette observation tend à montrer que le processus
de croissance est piloté par le nombre d’évènements de nucléation en début de dépôt. Sur les
clichés de microscopie, la superposition des zones de l’échantillon ordonnées selon les deux
variants planaires montre la proportion négligeable des zones où l’ordre n’est pas visible.

Lors de la croissance à plus forte température, le schéma exposé ici reste valable, mais
à quelques modifications quantitatives près : les cristallites s’allongent sensiblement, leur
longueur pouvant ainsi atteindre plusieurs dizaines de nanomètres (figure 2.8). Le variant
d’axe c perpendiculaire à la couche est présent, mais de façon minoritaire. Ce variant ne crôıt
pas en colonnes et ne s’organise pas en plaquettes comme les variants planaires (figure 2.9).

La direction des joints de grains n’est pas la même pour les dépôts effectués à température
ambiante et ceux effectués à haute température. Pour les échantillons déposés sur substrat
à température ambiante, les colonnes croissent perpendiculairement au plan de l’échantillon.
Pour les échantillons réalisés à haute température, les colonnes croissent selon un angle élevé,
proche de π/4 (figures 2.14 et 2.7). Cette direction s’interprète en tenant compte de la présence
des deux variants d’axe c planaire et d’une part minoritaire du variant d’axe c perpendiculaire
au plan de la couche. De la même façon que la présence de deux variants planaires d’axes c
[100] et [010] donne, dans le plan (001), des directions privilégiées [110] et [110], la présence
des variants d’axe c [001] et [100] (resp. [010]) donnent dans le plan (010) (resp. (100)) des
directions privilégiées [101] et [101] (resp. [011] et [011]). En outre, la réalisation d’une interface
à π/4 est la seule qui permette, dans le cas d’une structure bivariée, de permettre aux deux
zones ordonnées de partager, à leur interface, leurs colonnes pures de manganèse et de platine,
tout en maintenant la cohérence entre les deux épitaxies.

Nous n’avons observé aucune colonne croissant perpendiculairement à la surface. Il est
possible que les colonnes croissent dans les directions [011] et [101] et que, pour une raison
instrumentale, nous n’ayons observé qu’un seul type de colonnes. Il est également possible que
cette absence d’observation traduise l’orientation de croissance des colonnes. Compte-tenu des
deux directions observées, [011] et [101], cela signifierait que les colonnes croitraient selon la
direction [111]. Cette direction est par ailleurs la seule qui permette un partage de colonnes
atomiques dans tous les cas de joints de grains entre les trois types de grains présents dans
ces échantillons déposés à haute température.

Nous en déduisons que ces observations correspondent en réalité à la projection de direc-
tions de type [111], qui permettent de minimiser l’énergie élastique aux interfaces entre les
trois types de variants présents dans la couche. L’absence de cette orientation pour une plus
faible température de dépôt s’explique par l’absence du variant à axe c perpendiculaire au
plan de la couche.

L’augmentation de taille des variants avec la température est également cohérente avec
l’idée selon laquelle la croissance est guidée par le nombre d’évènements de nucléation en
début de croissance. Une plus forte température, en augmentant la mobilité des atomes sur la
surface, facilite le grossissement d’un petit nombre de centres de nucléation. Les cristallites de
chaque variant sont ainsi plus gros et moins denses. Cette augmentation de la taille de variants
avec la température de dépôt a également été observée dans le cas du système bivariant FeF2
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Fig. 2.7 – Composition d’images de microscopie électronique à transmission de deux
échantillons de MnPt déposé sur substrat Pt (Pt (3 nm)/MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr
(3 nm)/MgO (100)). À gauche, champs sombres sur un échantillon déposé à température am-
biante, montrant la répartition des deux variants planaires : en vert, le variant d’axe c selon
l’horizontale de la feuille (tache 010 dans la nomenclature de la figure 2.2), en bleu le variant
d’axe perpendiculaire au plan de la feuille (tache 110). À droite, champs sombres obtenus sur
un échantillon déposé à haute température, dans la même convention de couleur. La direction
de croissance des colonnes est soulignée. La présence de parois d’antiphase est discutée au
paragraphe 2.1.5.

Fig. 2.8 – Compositions d’images en champ sombre d’une vue plane de microscopie électro-
nique en transmission, montrant la superposition des deux variants planaires, pour un dépôt
effectué à température ambiante (à gauche) et à 500 C̊ (à droite). L’échelle et l’orientation
des deux images sont identiques. Les couleurs verte et bleue correspondent aux deux variants
d’axe c dans le plan (tache 001 et tache v proche de la tache 200, dans la nomenclature de la
figure 2.2). Ces clichés ont été réalisés sur des échantillons de composition identique à ceux
de la figure 2.7. La superposition, en couleurs différentes, des signaux provenant des deux
variants permet d’apprécier leur complémentarité. Cependant, de façon à augmenter le signal
provenant des variants ordonnés, l’échantillon a été orienté selon la technique de la rangée
systématique, ce qui fait que le maximum de luminosité des deux variants n’est pas situé au
même endroit.
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Fig. 2.9 – Image de microscopie électronique à transmission d’un échantillon de MnPt déposé
à 500 C̊ sur platine (même échantillon que celui étudié aux figures 2.7 et 2.8) : vue plane en
champ sombre montrant le variant d’axe c perpendiculaire à la couche (tache notée X sur la
figure 2.2). Sa répartition ne montre pas de structure.

Fig. 2.10 – Observation de microscopie électronique à haute résolution d’une coupe d’un
échantillon de MnPt/Pt déposé à température ambiante. La partie supérieure (claire) de
l’image montre la couche MnPt, la partie inférieure (sombre) montre la couche de platine.
Deux types de variations de contraste sont ici visibles : un contraste de défaut (à droite) et
une variation de contraste due à l’amincissement (à gauche). L’image montrée est extraite de
la figure 2.15.
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Fig. 2.11 – Image en haute résolution d’un échantillon MnPt, déposé sur substrat Pt à tem-
pérature ambiante, montrant un contraste de surstructure le long d’une colonne de croissance
allant du substrat de platine à la couche de fer.

Fig. 2.12 – Images en haute résolution d’une coupe d’un échantillon de MnPt, déposé sur Pt
à température ambiante (à gauche), montrant l’interface entre deux variants planaires. Vue
en coupe d’un échantillon déposé à haute température (à droite).
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Fig. 2.13 – Images en haute résolution d’une vue plane d’un échantillon de MnPt, déposé
sur Pt à température ambiante (à gauche) et d’un échantillon déposé à haute température (à
droite). Des zones ordonnées sont visibles.

Fig. 2.14 – Schéma interprétatif de la croissance de MnPt : croissance en colonnes et variants
planaires. Les flèches représentent la direction de l’axe c. Dans le cas de l’échantillon déposé
à plus haute température, trois types possibles de colonnes de croissance sont représentées.
Les échelles ne sont pas respectées.
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Fig. 2.15 – Observation de microscopie électronique à haute résolution d’une coupe d’un
échantillon de MnPt/Pt déposé à température ambiante. La partie supérieure (claire) de
l’image montre la couche MnPt, la partie inférieure (sombre) montre la couche de platine.

[51], où la longueur de corrélation latérale, mesurée en microscopie à force atomique, passait
de 58 nm à 91 nm lorsque la température de dépôt passait de 200 C̊ à 300 C̊.

Le comportement des dépôts de MnPt en fonction de la température est différent de celui
observé dans la littérature pour MnPd. En effet, d’après les résultats obtenus dans la réf.
[130], des couches de MnPd/Fe donnent une structure bivariée à température ambiante. En
revanche, un dépôt sur un substrat chauffé à 500 C̊ permet d’obtenir le variant à axe c
perpendiculaire majoritaire. Aux températures intermédiaires, un mélange des trois variants
est obtenu, mais un changement abrupt se produit entre 350 C̊ et 450 C̊.

2.1.4 Défauts de croissance dans l’alliage MnPt

L’alliage MnPt ordonné massif présente des paramètre de maille a = 0, 400 nm et c =
0, 366 47 nm [131] (un tableau des paramètres de maille est donné au paragraphe 2.1.8). Or le
platine a pour paramètre aPt = 0, 392 nm. Le désaccord de maille dans la direction de l’axe
d’anisotropie c vaut δ = (aPt − c)/aPt ≃ 6, 5 %. La croissance bivariée à axe c dans le plan
permet de relaxer la plus grande partie du désaccord de maille. Cependant, les paramètres
obtenus n’étant pas identiques à celui du substrat de platine, il doit exister des défauts à
l’interface entre Pt et MnPt. Les observations de microscopie ne permettent pas de mettre
facilement en évidence cette faible densité de défauts à l’interface Pt/MnPt. Les directions
d’observation [100] et [110], sur une longueur de 150 plans, n’ont pas montré de défauts. La
figure 2.15 montre une zone de 100 plans atomiques sans défaut d’interface visible.

Par ailleurs, le recuit effectué sur la couche de Pt avant le dépôt de la couche de MnPt
contribue à l’obtention d’une couche de Pt très lisse, et son épaisseur de 45 nm lui permet de
relaxer l’intégralité de la contrainte épitaxiale dans la couche de Pt déposée sur MgO.

Des défauts de type coin peuvent être observés, toujours dans la direction d’observation
[110]. La figure 2.16 illustre deux de ces défauts. Leur densité est faible dans la couche : 5
défauts observés dans une zone d’environ 1 000 nm2 (figure 2.17). Cette zone d’observation
doit correspondre à l’étendue de trois ou quatre variants traversant la couche. Or, compte-
tenu du caractère quadratique de la maille, un désaccord de maille de 5 % à 6 % dans les
directions de type [100] (voir les données du tableau 2.4) existe entre les deux variants. La
faible densité de défauts observés ne suffit pas à réaliser l’adaptation de paramètre de maille
de 5 %. L’adaptation du paramètre est donc réalisée par déformation élastique de la maille.

L’observation de défauts dans la direction [110] ne suffit pas à prouver leur présence dans
l’échantillon après élaboration. Ces défauts pourraient avoir été introduits par le procédé
d’obtention de la lame mince de microscopie électronique, qui peut créer des défauts perpen-
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Fig. 2.16 – Défauts d’empilement dans la couche de MnPt, observés en microscopie électro-
nique en transmission à haute résolution. Le défaut se caractérise par l’insertion d’un plan
atomique (111) supplémentaire dans l’empilement. La déformation résultante est absorbée en
une dizaine de plans.

diculaires à la surface d’observation. Cependant, l’observation de lames minces préparées pour
la direction d’observation [100] ne révèle pas la présence de défauts. Cela permet de conclure
que des défauts sont effectivement présents dans la couche et caractérisés par un plan de
glissement (111), ce qui est courant pour les structures cfc. Les dislocations les plus favori-
sées sont celles possédant un vecteur de Burgers selon la direction 1

2 [101]. Les observations
réalisées sur d’autres alliages de structure L10 confirment cette idée [132, 129].

Remarquons enfin que, dans la direction d’observation [001], qui correspond à une vue
plane, nous n’observons pas de défauts (figure 2.13), ce qui est cohérent avec les remarques
précédentes.

2.1.5 Parois d’antiphase

Les parois d’antiphase sont un type de défaut particulier pour lequel l’empilement régulier
des atomes de deux cristallites voisins présente un décalage (figure 2.18). Il est important
de connaitre la présence de ces défauts dans le cas de notre alliage magnétique car, du fait
du décalage dans la configuration magnétique des deux cristallites, les deux domaines sont
magnétiquement indépendants. Ce type de défaut limite donc la taille des domaines magné-
tiques. Ces défauts peuvent s’observer en microscoscopie électronique à transmission par la
technique du champ sombre (figure 2.7). Au chapitre 4, nous montrerons que la taille struc-
turale des variants est comparable à la longueur de corrélation des domaines magnétiques.
Nous pouvons ainsi faire l’hypothèse que les antiphases présentes entre certains cristallites les
séparent en domaines magnétiques indépendants.

2.1.6 Croissance du fer

La croissance du fer sur la surface de MnPt présente un cas différent de la croissance de
MnPt sur le platine : la structure cristalline des deux matériaux n’est pas la même, l’une
est cubique centrée, l’autre quadratique bivariée construite sur une structure cubique à face
centrées. L’épitaxie de la couche de fer sur MnPt se réalise néanmoins, comme le montrent les
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Fig. 2.17 – Observation de la localisation de défauts au sein de la couche de MnPt, dans le
cas d’un dépôt de MnPt sur platine réalisé à température ambiante.

Fig. 2.18 – Illustration d’une antiphase. La ligne pointillée souligne la position de la paroi
entre les deux cristallites déphasés.
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clichés de diffraction d’électrons en incidence rasante (figure 2.20), grâce à une rotation de π/4
de la structure cubique centrée du fer (figure 2.19). La relation d’épitaxie qui s’ensuit, définie
par Fe [100] // MnPt [110] et Fe [001] // MnPt [001] permet d’obtenir un faible désaccord de
maille. Les paramètres de maille dans le plan de la structure MnPt sont en effet plus proches

de d
[100]
Fe ×

√
2 ≃ 0, 407 nm avec d

[100]
Fe ≃ 0, 288 nm2. Il reste ainsi 6, 5 % de désaccord de

maille à accommoder. Cela se réalisera via l’introduction de défauts à l’interface entre les
deux couches.

L’observation en microscopie électronique à haute résolution révèle l’existence de défauts
d’interface dus au désaccord de paramètre de maille. Plus particulièrement, nous avons observé
des dislocations coin qui se caractérisent par l’omission d’un plan atomique dans le fer par
rapport au MnPt (figure 2.22). Dans la direction d’observation MgO [100], ces plans omis sont
(010) (dans la nomenclature de la maille de fer, il s’agit de plans (110)). Dans la direction
d’observation [110], il s’agit de plans (101) par rapport à la couche de fer. Cela ne permet
pas de conclure sur l’orientation des défauts dans la couche de fer, car il n’est pas possible de
savoir si les observations dans les deux directions MgO [100] et MgO [110] correspondent au
même défaut ou à deux types de défauts différents.

Les centres de ces dislocations sont espacés de 10 nm ±4 nm (figure 2.23). La dispersion
en espacement de ces défauts provient de la structure bivariée de l’alliage MnPt. La couche
de fer est en effet déposée sur une surface sous-jacente présentant sur son étendue deux types
de paramètres de maille dans le plan répartis sur la surface.

Un autre argument tendant à expliquer la dispersion des cœurs de dislocations est la
rugosité de la surface de MnPt sur laquelle crôıt la couche de Fe. Les clichés de microscopie
révèlent que l’interface présente une « épaisseur » pic à pic de l’ordre du nanomètre (figure
2.21). Cette rugosité est probablement la conséquence de la croissance à température ambiante
de l’alliage MnPt dans le cas des échantillons sur lesquels a été déposée la couche de fer.

La couche de fer ne marque pas de rotation prononcée autour d’axes dans le plan de
sa couche, au-delà d’une zone perturbée par l’interface avec l’alliage MnPt (figure 2.21). Il
n’est cependant pas possible, dans le cas d’une observation de microscopie électronique à
transmission, d’observer nettement et simultanément les plans atomiques de MnPt et de Fe.
La figure 2.21 montre le flou sur les plans (001) du fer, plans pourtant visibles dans la partie
MnPt. Cela signifie que la couche de fer est légèrement désorientée par rapport à la couche
de MnPt, avec un axe de rotation dans le plan de la figure.

2.1.7 Population de variants

Dans l’analyse qui précède, nous avons mis en évidence la structure bicristalline de l’alliage
MnPt. Cependant, cette analyse par microscopie électronique donne une information essen-
tiellement locale. Il serait intéressant d’autre part d’obtenir une information à plus grande
échelle sur la population des deux variants. Pour cela, nous avons étudié les échantillons par
diffraction des rayons x.

Si la surface du substrat présente une symétrie cubique, il n’existe aucune raison pour que
les populations des deux variants diffèrent. En effet, les deux populations se forment à l’échelle
microscopique en raison d’évènements aléatoires donnant naissance aux deux orientations avec
la même probabilité. Mais si une brisure de symétrie intervient au niveau microscopique, par

2Les couches de fer déposées dans ce travail sont de faible épaisseur, de 5 nm à 10 nm, ce qui rend la
détermination de leur paramètre de maille difficilement accessible aux mesures de diffraction des rayons x

effectuées au laboratoire.
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Fig. 2.19 – Épitaxie d’une structure cubique centrée au-dessus d’une surface L10 (un seul
variant) : illustration de la position des colonnes atomiques (vues « de dessus ») et de la
figure correspondante de l’espace réciproque.

Fig. 2.20 – Superposition d’une image de diffraction d’électrons en incidence rasante d’une
surface de MnPt déposée à température ambiante (encre verte) et de la surface de Fe déposée
au-dessus (encre bleue). Les deux images ont été obtenues successivement lors du dépôt d’une
couche Pt (3 nm)/Fe (10 nm)MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100).

Fig. 2.21 – Image de microscopie électronique en transmission en haute résolution permettant
d’observer l’interface entre la couche de MnPt et la couche de Fe.
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Fig. 2.22 – Image de microscopie électronique en transmission en haute résolution permet-
tant d’observer deux défauts d’interface Fe/MnPt. Le prolongement des plans atomiques est
souligné.

Fig. 2.23 – Image de microscopie électronique en transmission en haute résolution permettant
d’observer de la localisation de défauts d’épitaxie à l’interface entre l’alliage MnPt et la couche
de fer.
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exemple en raison d’une orientation vicinale du substrat, alors un des variants peut être favo-
risé. De tels résultats ont déjà été obtenus sur certains systèmes. Ainsi, sur un substrat SrTiO3

(011), YBa2Cu3O7−δ s’épitaxie de façon bivariée, mais l’emploi d’une surface vicinale (moins
1̊ du plan (011)) permet d’obtenir un seul des deux variants [133]. Cependant, l’utilisation
d’une surface vicinale ne permet pas systématiquement d’obtenir une structure monovariée :
une surface vicinale peut conduire à une relaxation des contraintes sur les bords de marche,
tout en préservant la structure initiale [122]. Dans le cas de MnPt, l’utilisation d’une surface
Al2O3 (1102) conduit ainsi à une structure toujours bivariée [117].

De façon à déterminer le rapport des populations dans les échantillons élaborés au labo-
ratoire, nous avons étudié l’intensité des faisceaux diffractés spécifiques de chaque variant.
L’étude de l’intensité de différents pics de surstructure (un exemple sera donné plus loin,
figure 2.30) montre que les populations des deux variants sont du même ordre de grandeur.
En effet, les intensités des pics 102 et 104 (attribuables à l’un des variants), et des pics 103
et 303 (attribuables à l’autre variant) s’alignent une fois les mesures corrigées. Cependant,
la précision de cette méthode dépend étroitement des corrections liées aux différents angles
de mesure. Aussi avons-nous choisi, pour obtenir une plus grande précision, d’étudier un
même pic pour deux orientations de l’échantillon qui permettent d’accéder au signal des deux
variants dans des conditions de mesure comparables. L’inconvénient de cette méthode est la
modification manuelle l’orientation de l’échantillon, ce qui peut toujours être la source d’incer-
titudes numériques liées aux différentes conditions d’éclairement de l’échantillon. Pour pallier
ce problème, nous avons considéré non pas l’intensité absolue du pic mesuré mais le rapport
d’intensité entre le pic de surstructure caractéristique du variant étudié et observé dans les
mêmes conditions le pic fondamental (correspondant aux deux variants).

Nous avons ainsi choisi le pic de diffraction 102 spécifique des variants planaires, et nous
avons mesuré son intensité lorsque l’échantillon était placé dans deux directions perpendicu-
laires (figure 2.24). Pour que les mesures soient comparables, l’axe de rotation de l’échantillon
doit être rigoureusement perpendiculaire à sa surface. L’alignement de la tête goniométrique
sur laquelle est placé l’échantillon a été réalisé en s’aidant de la réflexion d’un faisceau laser
sur l’échantillon. Cependant, malgré cette précaution, les conditions d’éclairement peuvent
ne pas être exactement les mêmes. De façon à nous affranchir des différences d’éclairement
de l’échantillon dans les deux directions, l’intensité mesurée est ramenée à l’intensité d’un pic
fondamental, dont la contribution provient des deux variants. Nous avons donc mesuré les
rapports d’intensité r1 = I102/I002 et r2 = I012/I002. De façon à mesurer au mieux l’intensité
du pic MnPt 002 en étant affranchi du pic du platine, nous avons utilisé des couches MnPt
déposées directement sur substrat MgO. La mesure étant alors faite sur un substrat différent,
les résultats doivent être interprétés avec précaution. Cependant, nous avons des raisons de
penser que le résultat obtenu est également valable pour les échantillons déposés sur substrat
de Pt/MgO. En effet, nous savons déjà que la population des deux variants est proche. D’autre
part, la couche de Pt est elle-même déposée sur MgO, et sa structure cristalline cfc comme
son paramètre de maille sont proches de ceux de l’alliage MnPt. Nous faisons donc l’hypothèse
que les comportements de Pt et de MnPt sur une surface de MgO seront les mêmes.

Le calcul de l’intégrale des pics a été réalisé une fois les mesures traduites en unités de
l’espace réciproque. L’intensité du pic 002 a été calculée en utilisant la largeur intégrale de
la mesure effectuée dans la direction ω. Cela repose sur l’hypothèse que, pour les petites
excursions angulaires, une mesure effectuée selon l’angle ω est assimilable à une mesure faite
selon la direction qplan de l’espace réciproque. Les pics 102 et 012 sont ajustés à un modèle
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Fig. 2.24 – Illustration de la méthode expérimentale pour la comparaison des populations des
deux variants.
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Fig. 2.25 – Mesure expérimentale des pics 102 et 012, en intensité normée par celle du pic
fondamental 002. Les mesures de gauche (trait plein) et de droite (pointillés) correspondent
respectivement aux pics 102 et 012. Les différentes courbes correspondent aux mesures θ−2θ,
ω et θ. L’abscisse représente la composante planaire du vecteur de diffusion (nm−1). La mesure
a été faite sur un échantillon Pt (3 nm)/MnPt (30 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100). Le décalage
d’abscisse entre les deux courbes, dans la direction q//, entre les deux pics, correspond à un
désalignement de l’échantillon qui n’a pu être compensé sur l’appareil de diffraction utilisé,
qui n’est équipé que de deux axes de rotation.
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permettant de considérer un intermédiaire entre un modèle gaussien et lorentzien.

I = b +
a

(1 + σ11(x − x0)2 + σ22(y − y0)2 + σ12(x − x0)(y − y0))
n (2.1)

La proportion du variant 1 s’écrit alors p1 = r1/(r1 + r2), où r1 et r2 sont les intensités
des pics 102 et 012 (normées par la mesure du pic 002 dans chacune des deux conditions
de mesure). Les mesures réalisées sont présentées sur la figure 2.25. Elles aboutissent aux
proportions 46 % et 54 %. Ces proportions sont suffisamment proches de 50 % pour que
nous puissions considérer que les deux variants sont en proportions identiques au vu des
incertitudes de la mesure. Cet équilibre des deux proportions nous permet de conclure que le
substrat utilisé n’induit pas d’anisotropie dans la structure, et que nous pouvons étudier les
propriétés magnétiques sans avoir à tenir compte d’une anisotropie magnétique induite par
un déséquilibre des populations de variants.

2.1.8 Diffraction des rayons x et paramètres de maille

La mesure des paramètres de maille a été réalisée par diffraction des rayons x. La position
des pics de diffraction dans le cas d’échantillons typiques est donnée au tableau 2.3 et les
courbes correspondantes sont tracées dans les figures 2.26 et 2.27. Les mesures pour un vecteur
de diffusion q perpendiculaire à la couche montre la présence de pics de diffraction 002 et
004 pour le MgO, la couche tampon de Pt et l’alliage MnPt. La couche de mouillage de
chrome n’est pas visible. Un pic de très faible intensité est visible à la position 001 en échelle
logarithmique. Il peut correspondre à la présence de traces du variant d’axe c perpendiculaire
à la couche. Il peut aussi correspondre à des traces de la structure L12 MnPt3 qui pourrait se
former à l’interface avec le platine. L’aspect des mesures n’évolue que peu avec la température
de dépôt. Compte-tenu de la mise en ordre avec un axe c dans le plan de la couche, l’ordre
chimique n’est appréciable que sur des pics de diffraction dont le vecteur de diffusion comporte
une composante planaire. L’épitaxie avec le platine est réalisée avec un désaccord de maille
très faible, les pics fondamentaux du platine et de l’alliage MnPt sont très rapprochés.

Les paramètres de maille (figure 2.28 et tableau 2.4) traduisent une information sur la
relaxation de la maille aussi bien que sur son état d’ordre. Dans le cas de nos alliages codéposés,
l’épitaxie sur la couche de platine et la structure bivariée imposent la valeur des paramètres
de maille. Aussi les paramètres de maille n’évoluent-ils pas beaucoup avec la température de
dépôt. Le rapport c/a caractéristique de la maille quadratique tend à s’écarter de 1 lorsque
la température de dépôt augmente, tendance corollaire d’un meilleur ordre chimique.

2.1.9 Température et ordre chimique

L’ordre chimique à longue distance des alliages ordonnés comme l’alliage MnPt, de de
type L10, conditionne leurs propriétés magnétiques (voir paragraphe 1.2.1). C’est pourquoi la
connaissance de la morphologie des domaines ordonnés n’est pas suffisante pour comprendre
le matériau ; il faut également quantifier l’ordre présent dans les zones ordonnées. Cette quan-
tification se fait par le paramètre S. Considérons la structure L10. Celle-ci comporte deux
sous-réseaux. Nous définissons ainsi le sous réseau α, associé au manganèse, et le sous–réseau
β, associé au platine. Dans ces conditions, nous pouvons définir le paramètre d’ordre à longue
distance S comme le taux d’occupation moyen du manganèse sur le sous-réseau α.

Les images de microscopie électronique en transmission ne permettent pas de quantifier
aisément l’ordre chimique [134]. D’autre part, la microscopie électronique fournit une mesure
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pic 2θ ω I (s−1) lθ−2θ lω l2θ

002 54, 3̊ 26, 574̊ 45 000 0, 62̊ 0, 74̊ 0, 56̊
004 131, 61̊ 65, 229̊ 3 850 1, 44̊ 0, 71̊ 1, 00̊
102 61, 9̊ 3, 84̊ 1 130 0, 74̊ 1, 13̊ 0, 97̊
102 62, 29̊ 57, 955̊ 77 0, 81̊ 1, 19̊ 0, 61̊
103 92, 89̊ 27, 885̊ 100 0, 99̊ 1, 11̊ 1, 15̊
103 92, 82̊ 63, 97̊ 47 0, 98̊ 1, 15̊ 0, 69̊
104 142, 89̊ 56, 585̊ 49 2, 46̊ 1, 05̊ 2, 06̊
104 142, 89̊ 85, 335̊ 36 2, 38̊ 1, 07̊ 1, 71̊
303 148, 92̊ 29, 59̊ 58 4, 43̊ 0, 79̊ 1, 84̊

Tab. 2.3 – Position et largeurs totales à mi-hauteur des pics de diffraction de rayons x, pour
un échantillon de Pt (3 nm)/Fe (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100)
codéposé à température ambiante. L’échantillon est mesuré sur un diffractomètre à deux axes
de rotation équipé d’une anode au cobalt. La largeur en ω correspond à une mesure où seul
l’axe ω de l’échantillon est modifié. Cette largeur est fournie en unités de l’angle ω. La largeur
en θ correspond à une mesure où seul l’angle 2θ du détecteur est modifié. Cette largeur est
fournie en unités de 2θ. La largeur selon θ−2θ correspond à une mesure radiale dans l’espace
réciproque. Cette largeur est fournie en unités de 2θ. Tous les angles sont en degrés. L’intensité
indiquée correspond au maximum du pic, en coups par seconde, et doit n’être considéré qu’à
titre indicatif. Les données des pics 002 et 004 correspondent au maximum du pic comprenant
à la fois l’alliage MnPt et le platine.

alliage a (nm) b (nm) (⊥) c (nm) c/a S

codép. 300 K 0, 3988 0, 390 0, 381 0, 955 0,61
codép. 450 K 0, 400 0, 390 0, 379 0, 950 0,57
codép. 620 K 0, 401 0, 392 0, 377 0, 940 0,76
massif, réf. [131] 0, 400 0, 400 0, 366 47 0, 916 / 1

Tab. 2.4 – Paramètres de maille et paramètre d’ordre chimique pour des codépôts réalisés à
plusieurs températures et rappel des valeurs de la littérature. Pour mémoire, le paramètre de
maille du platine vaut 0, 392 nm. Les paramètres a et c correspondent à une distance dans
le plan de la couche, le paramètre b correspond à la direction perpendiculaire au plan de la
couche.
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Fig. 2.26 – Courbes de diffraction des rayons x correspondant à un vecteur de diffusion
perpendiculaire à la couche, pour trois dépôts. Les trois courbes superposées correspondent,
de bas en haut, à la température ambiante, à un dépôt à 150 C̊ et à un dépôt à 350 C̊.
Les échantillons étudiés ont pour composition Pt (3 nm)/MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr
(3 nm)/MgO (100). Le pic noté 001 MnPt correspond soit à une part très minoritaire du
variant d’axe c perpendiculaire au plan, soit à la formation d’une phase MnPt3 aux interfaces
entre MnPt et le platine. Le pic 002 du tampon de platine est, sur ces graphes, difficile à
discerner de celui de l’alliage. Le pic 004 MnPt de l’alliage est visible comme un épaulement
du pic 004 Pt. Ces deux derniers pics seront détaillés sur la figure 2.27. Les pics du substrat sont
fortement atténués en raison d’un léger désalignement (de l’ordre de 0, 1̊ ) entre l’orientation
de la couche étudiée et l’orientation du substrat. Le pic 002 du substrat de MgO présente, à
sa gauche, un pic secondaire lié à la raie Kβ du Cobalt. Les axes des abscisses est en unités
de l’espace réciproque q = sin θ/λ (nm−1). Les ordonnées sont en unité arbitraire d’intensité.
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Fig. 2.27 – Agrandissements de la figure 2.26 correspondant aux pics 002 (à gauche) et 004 (à
droite). Le pic 004 montre un dédoublement qui traduit la différence de paramètre de maille
entre le platine (pic situé à gauche) et l’alliage de MnPt (pic moins intense à droite du pic
du platine). Le pic 002 montre le même effet, mais le pic du MnPt est trop proche du pic du
platine pour être séparable, et sa présence se caractérise par un épaulement à droite du pic
du platine. Les axes des abscisses est en unités de l’espace réciproque (nm−1), les ordonnées
sont en unité arbitraire d’intensité. Les conventions sont les mêmes que sur la figure 2.26.
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Fig. 2.28 – Évolution des paramètres de maille (nm) des codépôts avec la température (K)
pour les échantillons caractérisés sur la figure 2.25. La barre permet d’apprécier la dispersion
des données autour de la valeur moyenne. Les paramètres sont nommés a, b, c en valeurs
décroissantes et sont respectivement représentés par une croix (jaune), un cercle (vert) et un
losange (bleu). En pointillés, sont rappelées les valeurs des paramètres de maille pour l’alliage
massif. Dans le cas des couches minces étudiées au laboratoire, le paramètre b correspond à
la direction perpendiculaire à la couche.
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locale, et l’extrapolation à l’ensemble de l’échantillon n’est pas aisée. La microscopie électro-
nique a cependant été utilisée dans le cas de la mesure du paramètre d’ordre de nanoparticules
[135]. D’autre part, plusieurs mécanismes sont à prendre en compte dans l’interprétation quan-
titative des images de microscopie électronique. Ces mécanismes sont difficiles à quantifier.
Ainsi, dans le cas d’une observation de diffraction électronique, l’expression de l’intensité élec-
tronique diffractée prend en compte de nombreux mécanismes comme les diffusions multiples.
Dans le cas d’une observation en haute résolution dans l’espace direct, le contraste d’ordre
chimique évolue de façon continue avec le paramètre d’ordre sans changement qualitatif [136].
Or, le contraste d’une image de microscopie électronique en transmission en haute résolution
varie également en fonction des conditions d’observation, et seul un changement qualitatif
aurait permis de distinguer entre zones ordonnées et moins ordonnées. De plus, la comparai-
son entre les images observées en microscopie et des images simulées est contraignante et ne
permet pas de quantifier très précisément le paramètre d’ordre. Nous avons donc eu recours
à une autre technique que la microscopie : la diffraction des rayons x. Cette technique est
bien adaptée à la quantification du paramètre d’ordre. En effet, l’intensité diffractée peut
être mesurée de façon linéaire sur 7 ordres de grandeur avec un équipement de laboratoire
et les corrections à apporter au signal sont connues. La méthode utilisée pour la mesure du
paramètre d’ordre est détaillée à l’annexe B.

Les calculs montrent un ordre chimique assez élevé pour les dépôts réalisés à température
ambiante (tableau 2.4), en augmentation pour la plus haute température de dépôt. Un point
plus particulier est le résultat obtenu à température intermédiaire. L’ordre chimique mesuré est
plutôt faible, en léger recul par rapport à l’ordre observé pour les dépôts réalisés à température
ambiante. Les ajustements utilisés pour le calcul sont représentés sur les figures 2.29 et 2.30.

2.1.10 En résumé

L’étude structurale menée jusqu’à présent permet de conclure sur les points suivants :
– La croissance de la multicouche de Fe/MnPt/Pt est épitaxiale ;
– L’alliage MnPt adopte une structure ordonnée L10 caractérisée par un axe c préfé-

rentiellement dans le plan de la couche, selon deux orientations perpendiculaires entre
elles ;

– Le volume ordonné semble occuper la majeure partie de la couche ;
– Les deux variants ainsi obtenus ont une taille de l’ordre de la dizaine de nanomètres et

ont entre eux des parois orientées à π/4 de l’axe c, dans le plan de la couche.
– L’interface entre la couche de MnPt et la couche de fer comporte des défauts liés à

l’adaptation du paramètre de maille entre les deux matériaux.
Les résultats de cette étude structurale nous conduisent à préférer les échantillons de MnPt

élaborés à température ambiante. En effet, ces échantillons présentent un ordre chimique
élevé. Les dépôts à une température plus élevée peuvent présenter un ordre chimique plus
important, mais montrent la présence du variant d’axe c perpendiculaire, dont la présence
n’est pas souhaitée pour l’étude du système à variants planaires.

2.2 Propriétés magnétiques

L’alliage MnPt bicristallin présente des propriétés magnétiques tout à fait particulières.
Dans cette partie, nous aborderons trois caractéristiques : l’aspect des cycles d’hystérésis, le
mode de renversement de l’aimantation et les fluctuations magnétiques.
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Fig. 2.29 – Mesures effectuées sur différents pics correspondant d’un échantillon Pt
(3 nm)/MnPt (30 nm/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100), pour lequel la couche d’alliage
a été déposée à température ambiante. En trait sombre, mesures expérimentales. En trait
clair, jaune, ajustements utilisant le modèle donné au paragraphe 2.1.7. Les ordonnées sont
en coups par seconde, sur échelle logarithmique. Les abscisses représentent la composante
planaire du vecteur de diffusion et sont en unités q = sin θ/λ de l’espace réciproque, en nm−1.
Les largeurs apparentes des courbes s’interprètent en tenant compte de la projection de la
direction de mesure sur l’axe q//. Sur tous les graphes, la courbe d’extension angulaire la plus
grande correspond à une mesure effectuée dans la direction ω. La courbe la plus fine des deux
autres correspond à une mesure θ − 2θ, la dernière courbe correspond à une mesure θ.
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Fig. 2.30 – Régression linéaire permettant d’évaluer le paramètre d’ordre, dans le cas de
l’échantillon étudié sur la figure 2.29. L’ordonnée donne, en échelle logarithmique,

√
Ic où Ic

est une intensité corrigée définie à l’annexe B. L’abscisse représente q2 en nm−2.

2.2.1 Aspect des cycles d’hystérésis

Les cycles d’hystérésis obtenus sur les échantillons étudiés dans ce travail présentent la
particularité de ne pas être symétriques, c’est-à-dire que la branche en champ croissant du
cycle d’hystérésis n’a pas la même forme que la branche en champ décroissant. Le mode de
renversement semble cependant être le même sur les deux branches du cycle d’hystérésis (voir
plus loin, paragraphe 2.2.4). Cela n’est cependant pas contradictoire et des observations de
même nature ont déjà été rapportées dans la littérature. Présentons maintenant quelques
résultats publiés montrant de tels cycles.

Des renversements de l’aimantation en deux étapes ont été obtenus expérimentalement
dans le système Co/NiMn et reproduits numériquement par un retournement cohérent d’ai-
mantation prenant en compte une composante d’ordre 4 pour le ferromagnétique, une com-
posante d’ordre 2 et une composante d’ordre 1 pour l’antiferromagnétique [137]. L’asymétrie
est obtenue pour différents angles d’application du champ lors de la mesure du cycle d’hys-
térésis, et les auteurs relient son existence au rapport des anisotropies d’ordre 2 et d’ordre 4,
c’est-à-dire à la compétition entre l’anisotropie magnétocristalline du ferromagnétique et celle
de l’antiferromagnétique.

Plusieurs autres auteurs ont noté l’existence de mécanismes différents sur les deux branches
du cycle d’hystérésis. Cela a par exemple été observé dans le cas d’un antiferromagnétique à
variants [59].

Pour obtenir de tels résultats, certains auteurs notent l’importance de la qualité structurale
[138] ; l’effet d’asymétrie de retournement n’est présent que pour les échantillons présentant
une largeur de pic inférieure à 1,9̊ . D’autres auteurs soulignent également l’importance que
joue l’anisotropie de l’antiferromagnétique dans le type de retournement mis en jeu, grâce à
une comparaison des résultats obtenus sur deux systèmes présentant des anisotropies diffé-
rentes, Fe/FeF2 et Fe/MnF2 [139].
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Cependant, il a également été montré qu’une asymétrie de forme entre les deux branches
d’un cycle d’hystérésis peut être obtenue sans avoir besoin de faire référence à des mécanismes
complexes. Des couches polycristallines dans lesquelles existe un couplage d’échange peuvent
présenter une telle asymétrie, simplement engendrée par le décalage de l’aströıde repérant les
retournements d’aimantation [140].

Une asymétrie dans la forme des cycles a également été obtenue en fonction de la direction
de recuit sous champ et de la température de mesure [51], ce résultat étant interprété par
les auteurs comme lié à une rotation, difficile à quantifier, de la direction de l’axe de facile
aimantation du ferromagnétique Fe comme conséquence du couplage d’échange.

2.2.2 Mesures du couplage d’échange

Les échantillons Fe/MnPt, une fois recuits sous champ selon la procédure expliquée à l’an-
nexe A.4, ont été étudiés par effet Kerr magnéto-optique dans l’objectif d’obtenir leurs cycles
d’hystérésis. Les mesures révèlent un décalage de l’ordre de 8 mT. Cependant, le couplage
d’échange présent dans la couche ne conduit pas seulement à un décalage, la forme du cycle
est modifiée (figure 2.32). Cette modification de forme dépend de l’orientation relative de
deux vecteurs : la direction du champ de décalage imposé lors du recuit sous champ et la
direction du champ de mesure.

– Lorsque le champ de mesure est appliqué parallèlement à la direction du champ appliqué
lors du recuit, le cycle est décalé dans la direction des champs négatifs, conformément
à l’interprétation intuitive donnée sur la figure 1.1.

– Lorsque ces deux directions sont différentes, l’une ou l’autre branche du cycle d’hysté-
résis (selon l’angle choisi) présente une étape de difficile saturation.

– Cas particulier, lorsque la direction de l’angle de mesure est perpendiculaire à la di-
rection du champ appliqué lors du recuit, le cycle est à nouveau symétrique, ce qui se
comprend du fait de la symétrie du système par rapport à la direction du champ ap-
pliqué lors du recuit. Cependant, pour un petit désaccord d’angle avec cette direction,
une importante asymétrie du cycle d’hystérésis est observée (figure 2.31).

Définissons le champ de décalage comme la demi-somme algébrique des deux champs
d’annulation de l’aimantation, et le champ coercitif comme leur demi-différence. L’étude sys-
tématique de ces champs en fonction de l’angle du champ appliqué lors de la mesure montre
l’existence de deux axes de symétrie d’ordre 2 (figure 2.33). Cette symétrie se caractérise par
la présence d’axes de facile aimantation, selon lesquels le champ coercitif est plus élevé et le
renversement de l’aimantation plus brutal (cycle « carré »). Cette symétrie est naturellement
présente dans la couche de fer épitaxiée, qui présente des axes de facile aimantation selon
les directions [110] et [110] du substrat. Cette anisotropie du champ coercitif se maintient
après recuit sous champ dans la direction [100]. En revanche, un recuit dans la direction [110]
conduit à un champ coercitif moins élevé dans la direction perpendiculaire au champ appli-
qué lors du recuit, introduisant ainsi une anisotropie d’ordre 2 dans l’évolution angulaire du
champ coercitif. Dans les deux cas de recuit sous champ, le champ coercitif est plus faible que
pour l’échantillon non recuit, ce qui est inhabituel.

Le maximum du champ de décalage n’est pas dans la direction du champ appliqué lors du
recuit sous champ. Dans le cas d’un recuit en présence d’un champ appliqué dans la direction
[100], le maximum du champ de décalage est situé de part et d’autre de la direction du
champ appliqué lors du recuit. Dans le cas d’un recuit en présence d’un champ appliqué dans
la direction [110], le maximum du champ de décalage est situé sur des lobes éloignés de la
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Fig. 2.31 – Cycle d’hystérésis expérimental d’une couche Pt (3 nm)/Fe (10 nm)/MnPt
(30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100) pour un angle de mesure de π/2 (trait tireté,
noir) et pour π/2 + π/36 (trait épais, vert), dont les deux branches ne sont pas asymétriques.
L’abscisse donne le champ appliqué (T). L’ordonnée donne une image de l’aimantation, me-
surée par effet magnéto-optique Kerr, en unité arbitraire.

direction du champ appliqué lors du recuit (figure 2.34).

Nous attribuons ce résultat à la compétition entre les différentes anisotropies présentes
dans le système (figure 2.35), auxquelles s’ajoute celle induite par le champ appliqué lors
du recuit. Cette situation et les phénomènes remarquables qui en découlent sont liés à la
croissance épitaxiale du système, qui entraine l’apparition d’anisotropies nettes, liées à une
structure cristalline que nous nous sommes appliqués à bien connaitre par des études structu-
rales. Pour interpréter la relation entre ces différentes anisotropies et les résultats magnétiques,
nous utiliserons un modèle permettant la simulation numérique des cycles d’hystérésis de la
couche ferromagnétique.

2.2.3 Comparaison avec des bicouches FeNi/MnPt

La compétition entre anisotropies du ferromagnétique, de l’antiferromagnétique et de l’ani-
sotropie induite par le couplage d’échange rend le système Fe/MnPt particulièrement inté-
ressant à étudier, mais en complexifie l’étude. De façon à distinguer sans ambigüıté l’effet de
l’anisotropie induite par le couplage d’échange, nous avons également réalisé des bicouches
FeNi/MnPt, prenant avantage de l’absence d’anisotropie intrinsèque de l’alliage de permalloy.

L’alliage FeNi a été codéposé à partir de cibles de fer et nickel purs, et l’ensemble de la
bicouche a subi la même procédure de traitement et de caractérisation que les échantillons
Fe/MnPt. Pour les mesures d’effet Kerr magnéto-optique, un laser vert a été employé, car
il donnait un signal plus intense que le laser rouge habituellement utilisé. L’épaisseur de la
couche de ferromagnétique est de 10 nm.

Une anisotropie d’ordre 2 est révélée par les cycles d’hystérésis dans la réponse de la
couche ferromagnétique à un champ planaire, elle est visible dans la direction π/2 sur les
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Fig. 2.32 – Cycles obtenus pour des couches Pt (3 nm)/Fe (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100), mesurés pour différents angles d’application du champ. En
haut, après application d’un champ dans la direction [110] (π/4) pendant le recuit. En bas,
après application d’un champ dans la direction [100] (angle 0, voir l’annexe C pour les conven-
tions de notation). L’axe des abscisses est gradué en teslas, l’axe des ordonnées donne une
amplitude normalisée.
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Fig. 2.33 – Champs coercitifs obtenus pour des couches Pt (3 nm)/Fe (10 nm)/MnPt
(30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100). Avant recuit (disques, trait noir, sur les deux
graphes) et après recuit [100] (croix, trait vert, à gauche) et [110] (croix, trait vert, à droite),
présentés en fonction de l’angle de mesure. La coordonnée radiale représente le champ me-
suré en milliteslas, l’angle se lit dans les conventions d’un cercle trigonométrique, une flèche
indique la direction du champ lors du recuit.
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Fig. 2.34 – Champs de décalage obtenus pour des couches Pt (3 nm)/Fe (10 nm)/MnPt
(30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100), provenant du même jeu de mesures que la figure
2.33. Avant recuit (cercles, trait noir, sur les deux graphes) et après recuit [100] (croix, trait
vert, à gauche) et [110] (croix, trait vert, à droite), présentés en fonction de l’angle de mesure.
Les conventions du dessin sont identiques à celles de la figure 2.33.
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Fig. 2.35 – Différentes anisotropies en jeu dans la bicouche Fe/MnPt : anisotropies dues à
l’ordre chimique présent dans les variants, anisotropie due au ferromagnétique.

graphiques (figure 2.39). Cette anisotropie peut avoir plusieurs origines, mais ne semble pas
liée au couplage entre les couches ferromagnétique et antiferromagnétique. D’une part, cette
anisotropie pourrait être liée à un défaut de coupe du substrat utilisé, l’orientation des dé-
fauts ainsi obtenus pouvant être selon une direction de type [010] du substrat. D’autre part,
le mode de croissance est susceptible d’introduire ce type d’anisotropie. En effet, la croissance
est réalisée par coévaporation des deux éléments, Fe et Ni, à l’aide d’évaporateurs à bombar-
dement électronique. Les flux atomiques présentent entre eux un angle de 20 degrés environ
(figure A.1 en annexe). Le plan normal aux flux et à l’échantillon correspond à un axe [100] du
substrat MgO (001). La direction d’anisotropie observée dans les mesures est donc compatible
avec l’orientation des flux et de l’échantillon en position de dépôt, et nous privilégions cette
hypothèse.

Outre cette anisotropie d’ordre deux, l’étude angulaire de l’évolution du champ coercitif
révèle la présence d’une anisotropie d’ordre quatre, que l’on peut attribuer à l’existence d’un
couplage d’échange entre la couche de permalloy et la couche antiferromagnétique de MnPt.
Cette anisotropie pourrait être induite par des facteurs structuraux. Cependant, rien dans le
dispositif expérimental n’explique aisément une symétrie d’ordre quatre. Par ailleurs, l’étude
des propriétés magnétiques d’un échantillon FeNi/Pt/MgO ne révèle pas la présence d’aussi
fortes anisotropies (figure 2.36). Enfin, le champ coercitif de la couche de FeNi/MnPt est
bien plus élevé que le champ coercitif de l’échantillon FeNi/Pt. Nous attribuons ces effets
d’anisotropie et d’augmentation du champ coercitif à l’existence d’un couplage d’échange
entre la couche de permalloy et la couche antiferromagnétique.

Une étude plus complète réalisée sur un autre échantillon confirme les fortes valeurs de
champ coercitif pour les couches FeNi/MnPt, qui vaut entre 10 mT et 15 mT pour l’échantillon
non recuit. Des anisotropies d’ordre 2 et 4 peuvent également être observées. Le recuit sous
champ augmente le champ coercitif des échantillons et le porte à des valeurs comprises entre
15 mT et 25 mT. Notons que le sens de cette évolution est opposé à celui observé pour le
système Fe/MnPt précédemment décrit.

De la même façon que pour les échantillons comportant du fer, les cycles d’hystérésis ob-
tenus pour les bicouches FeNi/MnPt présentent une forte modification de leur forme (figure
2.38), par comparaison avec les échantillons comportant une couche de permalloy déposée sur
substrat platine, qui ne présentent pas d’anisotropie planaire (figure 2.36). Les échantillons de
permalloy déposés sur MnPt présentent ce même type de cycle uniquement lorsque la mesure
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Fig. 2.36 – Cycles d’hystérésis obtenus sur un échantillon de Pt (3 nm)/Fe19Ni81 (10 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100). En abscisse, le champ magnétique appliqué en teslas, l’or-
donnée est arbitraire. Les trois cycles correspondent, de haut en bas, aux directions π/12,
π/3, −π/6.

est réalisée avec un angle de π/2 par rapport à la direction du champ appliqué lors du recuit.
En revanche, dans les autres directions, où le couplage d’échange conduit à un décalage du
cycle, les cycles d’hystérésis présentent un renversement beaucoup plus brutal, alors que la
rémanence est quasi nulle pour la couche FeNi/Pt (100). En conséquence, le champ coercitif
est bien plus élevé. Les recuits de deux échantillons de composition identique, en présence d’un
champ selon les directions [100] et [110] conduisent à des formes de cycles d’hystérésis com-
parables (figure 2.38). L’échantillon non recuit présente également des directions privilégiées
en ce qui concerne le champ coercitif (figure 2.37). Ces directions sont les mêmes que pour
l’échantillon recuit dans la direction [100], mais l’effet mesuré est de moindre importance.

Ces résultats montrent que le recuit sous champ :

– permet de modifier la réponse magnétique de la couche ferromagnétique, en particu-
lier avec l’apparition d’un décalage d’échange des cycles d’hystérésis dans le cas où le
recuit sous champ est effectué suivant un axe [100] et un très net accroissement de la
rémanence ;

– permet l’apparition d’une anisotropie induite par l’antiferromagnétique dans la couche
de fer ou de permalloy (dans le cas du fer, elle se superpose à l’anisotropie intrinsèque
du matériau – dans le cas du permalloy, son origine apparait sans ambigüıté) ;

– qu’une anisotropie est induite pour les deux directions de champ appliqué lors du recuit
et que leurs effets sont du même ordre de grandeur.

Il est dès lors surprenant qu’aucun décalage de cycle ne soit mesuré pour la direction
de recuit [110] (figure 2.41). Pourtant, les autres effets associés au recuit sous champ sont
bien observés, en particulier la nette modification (accroissement) des champs coercitifs ou
la modification de la forme des cycles d’hystérésis. En particulier, l’induction dans la couche
ferromagnétique de deux anisotropies d’ordre 2 suite au recuit est une preuve éclatante de
l’interaction d’échange entre la couche de MnPt et la couche de FeNi. Notons que l’observa-
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Fig. 2.37 – Cycles obtenus pour des couches Pt (3 nm)/Fe19Ni81 (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100) avant recuit sous champ, mesurés pour différents angles d’ap-
plication du champ. L’axe des abscisses est gradué en teslas, l’axe des ordonnées est arbitraire.
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Fig. 2.38 – Cycles obtenus pour des bicouches Pt (3 nm)/Fe19Ni81 (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100) FeNi/MnPt, après application d’un champ dans la direction
[100] (en haut) ou [110] (en bas) pendant le recuit, mesurés pour différents angles d’application
du champ. L’axe des abscisses est gradué en teslas, l’axe des ordonnées est arbitraire.
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Fig. 2.39 – Évolution du champ coercitif avec l’angle de mesure, dans le cas d’un échan-
tillon de Pt (3 nm)/Fe19Ni81 (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100)
non recuit. La coordonnée radiale donne le champ en milliteslas. Deux lignes précisent les
axes d’anisotropie. Sur cet échantillons l’anisotropie induite parait plus faible que sur ceux
étudiés ultérieurement, sur la figure 2.40, mais présente une symétrie de même nature. En
abscisse, le champ magnétique appliqué en teslas, l’ordonnée est arbitraire. Les trois cycles
correspondent, de haut en bas, aux directions π/12, π/3, −π/6.
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Fig. 2.40 – Champs coercitifs obtenus pour des couches Pt (3 nm)/Fe19Ni81 (10 nm)/MnPt
(30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100). Avant recuit (disques, trait noir, sur les deux
graphes) et après recuit [100] (croix, trait vert, à gauche) et [110] (croix, trait vert, à droite),
présentés en fonction de l’angle de mesure. La coordonnée radiale représente le champ mesuré
en milliteslas, une flèche indique la direction du champ lors du recuit.
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Fig. 2.41 – Champs d’échange obtenus pour des couches Pt (3 nm)/Fe19Ni81 (10 nm)/MnPt
(30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100), provenant du même jeu de mesures que la figure
2.40. Avant recuit (disques, trait noir, sur les deux graphes) et après recuit [100] (croix,
trait vert, à gauche) et [110] (croix, trait vert, à droite), présentés en fonction de l’angle
de mesure. La coordonnée radiale représente le champ mesuré en milliteslas et une flèche
indique la direction du champ appliqué lors du recuit. La position angulaire du maximum
d’échange (graphe de gauche) n’est pas parallèle à la flèche indiquant la direction de recuit
sous champ probablement à cause d’un alignement imparfait de l’échantillon soit lors du recuit
sous champ, soit lors de la mesure. Noter l’absence d’un champ de décalage notable dans le
cas du recuit [110].

tion des cycles provenant de l’échantillon non recuit montre qu’une anisotropie préexiste dans
l’échantillon avant tout recuit sous champ. Dans le cas du recuit en présence d’un champ ap-
pliqué dans la direction [100], l’anisotropie induite est de même nature et de même orientation
que l’anisotropie initiale de l’échantillon, et un décalage de cycle apparait. Pour comprendre
mieux pourquoi la direction [110] est moins favorable pour l’apparition d’un champ de déca-
lage, considérons que l’absence de décalage d’échange pour le recuit [110] montre que :

– l’orientation du moment de surface n’est pas figée, elle peut tourner lors de la réalisation
d’une mesure d’hystérésis ;

– il n’y a pas de moments piégés dans le volume de l’échantillon.

Nous proposerons une interprétation à ces observations après la présentation de résultats
de simulation numérique, au paragraphe 2.3.7.

2.2.4 Modes de renversements d’aimantation

Dans ce paragraphe, nous étudierons le mode de renversement de l’aimantation dans le
cas de bicouches couplées Fe/MnPt et FeNi/MnPt. L’objectif est de notamment déterminer,
en fonction de l’orientation du couplage sous champ, si le renversement de l’aimantation se
produit par rotation cohérente ou par propagation de parois. Pour cela, nous étudierons les
échantillons par microscopie à force magnétique sous champ.

De façon à comprendre les observations de microscopie à force magnétique, nous devons
d’abord nous interroger sur le type de parois que nous sommes susceptibles de rencontrer dans
l’échantillon. Les couches de fer étudiées dans ce travail sont épitaxiées et ont une épaisseur
de 10 nm. À ces épaisseurs, l’effet dû aux marches et à la rugosité du substrat, très faible,
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sera négligé (réf. [141] pour une couche d’épaisseur comparable, de 15 nm). L’existence de
marches même hautes à la surface du substrat peut ne pas perturber le pavage en domaines
magnétiques ([142], cas de marches de 100 nm), mais leur présence peut changer profondément
les propriétés magnétiques en induisant une anisotropie ([143, 144]). Dans notre cas, le choix
d’une épaisseur de 10 nm donnera selon toute vraisemblance des parois de Néel. Par exemple,
dans le cas de Fe/MgO, la transition entre les parois de Bloch et parois de Néel est située à
une épaisseur comprise entre 100 nm et 12 nm [145]. Nos couches étant toujours plus fines,
nous nous attendons à observer des parois de Néel.

Il est ainsi vraisemblable que nos échantillons comporteront des domaines séparés par des
parois de Néel. La configuration de domaines dans des échantillons présentant un couplage
d’échange a été étudiée dans la littérature. Dans une publication, un champ de décalage
est créé au sein d’une bicouche Fe/MnPd, dans la direction de facile aimantation du fer.
L’échantillon est alors saturé dans la direction de difficile aimantation puis observé à champ
nul. Des domaines ont été observés présentant des parois orientées selon la direction de facile
aimantation du fer [68]. L’interprétation proposée par les auteurs est que cette direction
est plus favorable du point de vue de l’énergie magnétostatique. Cette interprétation nous
semble peu assurée. Une autre interprétation pourrait être que cette orientation soit due à
l’interaction d’échange entre les deux couches. Autre exemple, une étude menée en réflectivité
de neutrons polarisés dans des structures FeF2 monovariées et bivariées, couplées à une couche
de fer a permis de relier la structure au mode de retournement [146]. Les auteurs concluent
à l’existence de mécanismes de renversement par rotation ou par propagation de paroi en
fonction de l’orientation de l’échantillon dans le champ et en fonction de la présence ou de
l’absence de variants planaires. Nous reviendrons sur les conclusions de cette étude.

Dans le cas de nos échantillons, le type de renversement de l’aimantation a été étudié par
microscopie à force magnétique ou mfm. Dans la littérature, des observations sur des systèmes
proches de celui étudié ici ont été effectuées notamment par réflectivité de neutrons polarisés
et la photoémission d’électrons. La microscopie mfm permet, à l’inverse de ces techniques, une
observation des domaines magnétiques tout en maitrisant les conditions du champ appliqué.
Le microscope3 a été modifié pour ne pas contenir de matériaux présentant des propriétés
ferromagnétiques (à l’exception bien évidemment de la pointe aimantée). Il est placé dans le
champ, coplanaire à l’échantillon, créé par un électroaimant et dont la valeur est mesurée à
l’aide d’une sonde de Hall (figure 2.42).

Des échantillons Fe/MnPt/Pt sont préparés. Ils sont recuits avec application d’un champ
dans la direction [110] (dans les conditions expliquées à l’annexe A.4). Ils sont ensuite étudiés
à l’aide du microscope à force magnétique et baignés dans un champs compris entre −30 mT
et 30 mT. Les images de la figure 2.43 correspondent à un champ d’environ 14 mT, positif
ou négatif, ce qui permet de se placer près du champ coercitif. Le placement précis du point
sur le cycle d’hystérésis n’est cependant pas possible : les cycles d’hystérésis mesurés par effet
magnéto-optique et les études réalisées par mfm placent les échantillons dans des conditions
très différentes du point de vue de la cinétique de l’évolution des champs. Les images cor-
respondant à la saturation ont été prises pour un champ de 30 mT. Ce champ est suffisant
pour que le renversement de l’aimantation soit complet (figure 2.44). Par ailleurs ce champ ne
pourrait être choisi plus élevé, il risquerait alors de vaincre l’anisotropie de forme de la pointe
du mfm et de donner une composante planaire à son aimantation. Cela n’entrainerait pas de
dommage irréversible à la pointe, mais l’interprétation des images serait délicate [147].

3Digital Instruments Multimode
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Fig. 2.42 – Illustration de la mise sous champ du microscope à force magnétique.

On étudie en premier lieu la configuration dans laquelle la direction du champ appliqué
est perpendiculaire à la direction du champ appliqué pour le cycle d’hystérésis. La réalisation
d’images à différentes valeurs de champ montre que le renversement de l’aimantation se fait par
nucléation et propagation de parois. L’orientation de ces parois est le résultat de la compétition
entre l’anisotropie du fer, le champ de décalage et le champ appliqué. On remarque par ailleurs
que les directions des parois en champ croissant et décroissant sont symétriques par rapport
à la direction du champ appliqué lors du recuit. Cet effet résulte bien évidemment de la
symétrie du système : symétrie de la direction et du sens du champ appliqué lors du recuit
et des directions de facile aimantation du fer par rapport à la direction du champ appliqué
pour la mesure. Cela montre également que les parois magnétiques ne sont pas contraintes,
par exemple en raison de défauts, à adopter une direction particulière. Au plus forts champs,
le contraste des domaines disparait et seules des fluctuations, étudiées plus loin (paragraphe
2.2.5), persistent.

L’application du champ dans la direction parallèle au champ de décalage n’a pas permis
de mettre en évidence la présence de parois de domaines, et donc d’un mécanisme de renver-
sement de l’aimantation par propagation de parois. Un renforcement du contraste du signal
magnétique est observé pour des champs appliqués dont la valeur est proche du renversement
de l’aimantation (ce qui a déjà été remarqué par certains auteurs pour d’autres techniques
magnétiques [148]). Le contraste magnétique n’est cependant pas isotrope et les zones corres-
pondantes montrent une forme allongée dont la direction de grande longueur semble quali-
tativement tourner lorsque le champ varie, pour finalement s’aligner avec le champ pour ses
plus fortes valeurs. Cette tendance est cependant difficile à quantifier.

Dans le cas du champ appliqué dans la direction parallèle au champ de décalage, nos
observations ne montrent pas la présence de parois de domaines. Il n’est cependant pas certain
que le renversement se produise par rotation, et ce pour plusieurs raisons.

– En premier lieu, la microscopie mfm est une observation locale, la taille de la zone
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Fig. 2.43 – Observation d’échantillons de Pt (3 nm)/Fe (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100) par mfm sous champ, pour des valeurs de champ proche
des champs coercitifs. Seule la direction d’application du champ perpendiculaire à la direc-
tion champ lors du recuit donne un contraste traduisant la présence de domaines magnétiques.
Les cycles correspondant à ces observations sont donnés sur la figure 2.44.
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Fig. 2.44 – Cycles d’hystérésis mesurés par effet magnéto-optique Kerr effectués sur l’échan-
tillon caractérisé sur la figure 2.43. À gauche, le cycle correspond à un champ appliqué perpen-
diculairement à la direction du champ appliqué lors du recuit, donnant un retournement en
deux étapes et un cycle symétrique. À droite, le cycle correspond à un champ appliqué paral-
lèlement à la direction du champ appliqué lors du recuit. Le champ est en teslas, l’aimantation
en unité arbitraire.

observée est ici de l’ordre de 10 µm de côté. Il est possible que la taille caractéristique
des domaines soit plus grande que 10 µm et que, pour de simples raisons statistiques,
aucune paroi de domaine n’ait été observée.

– D’autre part, l’observation de parois de domaines est plus probable lorsque le champ
est proche du champ coercitif. Le nombre de points de mesure étant par nécessité
relativement faible, il est possible qu’aucun des points de mesure ne soit suffisamment
proche du point de renversement pour que des domaines soient observés.

– La mesure d’une image demande un temps de l’ordre de 20 min pour une vitesse de
balayage d’une ligne par seconde. Ce temps correspond à un seul point (B,M) du
cycle d’hystérésis. Ce temps est considérablement plus long que la durée habituelle de
mesure d’un point de champ par les techniques de mesure de cycle d’hystérésis utilisées
par ailleurs dans ce travail (magnétométrie à échantillon vibrant, effet Kerr magnéto-
optique). Lors de ce temps que passe l’échantillon sous le champ appliqué, son état
magnétique peut évoluer et l’observation peut ne pas donner l’état mis en jeu lors de
cycles d’hystérésis mesurés beaucoup plus rapidement.

– Enfin, pendant le temps de mesure, outre le champ appliqué, la pointe, elle-même aiman-
tée, perturbe localement l’échantillon. Cette perturbation peut conduire à « effacer »

les parois magnétiques (figure 2.45) ou, de façon plus pernicieuse, à les déplacer.

Pour compléter les mesures ci-dessus, un échantillon de FeNi/MnPt/Pt est préparé. L’uti-
lisation du permalloy permet de s’assurer sur l’anisotropie du ferromagnétique n’empêche pas
de mesurer correctement le mode de renversement. L’échantillon est recuit sous champ avec
application d’un champ dans la direction [110], est placé entre des bobines créant un champ
dans de direction [110], c’est-à-dire un champ compris dans le plan de l’échantillon mais per-
pendiculaire à la direction du champ appliqué lors du recuit (figure 2.46). Le principe de la
mesure est d’étudier l’évolution temporelle de l’aimantation après application d’une marche
de champ qui part de la saturation à une valeur proche du champ coercitif. L’expérience
est renouvelée pour plusieurs valeurs du champ de recul, ce qui permet d’étudier la réponse
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Fig. 2.45 – Illustration de l’effet de la pointe sur les domaines magnétiques. La mesure est ef-
fectuée sur un échantillon Pt (3 nm)/Fe (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO
(100). La zone centrale (à droite) a été imagée en premier et un contraste magnétique tradui-
sant la présence de parois de domaines a été observé. L’observation d’une zone plus étendue (à
gauche) révèle que la même zone centrale (soulignée sur l’image) ne présente plus de variation
de contraste, tandis que les bords de l’image, qui n’avaient pas été précédemment imagés,
montrent un contraste. Cela traduit l’effet d’une pointe fortement aimantée sur l’échantillon
Fe/MnPt (ici déposé couche par couche, tel qu’expliqué au chapitre suivant), qui « efface »

les domaines magnétiques à mesure qu’elle les image.

de l’échantillon le long du renversement de l’aimantation. Les mesures réalisées (figure 2.47)
montrent que l’aimantation évolue rapidement et se stabilise à une valeur qui dépend du
champ appliqué. Or la mesure est effectuée dans une direction où le renversement de l’aiman-
tation est assez abrupt. Tout un intervalle d’aimantations entre les deux extrêmes est instable,
et l’aimantation ne peut se stabiliser suivant les orientations intermédiaires entre les directions
parallèles et antiparallèles au champ. Les meures montrent cependant que l’aimantation peut
se stabiliser plusieurs valeurs intermédiaires d’aimantation. Cela est compatible avec un mode
de renversement par propagation de parois de domaines. Les parois restent en effet piégées
sur des défauts et chaque défaut requiert un champ différent pour être franchi. L’expérience a
été réalisée pour les deux sens de variation du champ et montre un comportement identique.

L’ensemble de ces résultats est compatible avec ceux publiés dans la littérature pour le
système Fe (polycristallin)/FeF2 (bivarié) (tableau 2.5), mais il convient de faire remarquer
que dans notre cas, les mécanismes de renversement observés sont les mêmes sur les deux
branches du cycle d’hystérésis, alors que dans la littérature certains auteurs rapportent deux
mécanismes différents. Il en est ainsi, pour le système Fe (polycristallin)/FeF2 [146]. D’autres
auteurs ont noté l’existence de mécanismes différents sur les deux branches du cycle d’hysté-
résis dans le cas du système Fe (polycristallin)/MnF2 (bivarié) [59]. Une direction de facile
aimantation apparait au sein du ferromagnétique polycristallin, dans la direction médiane
entre les deux directions d’anisotropie des variants. Il s’agit là d’une forme d’anisotropie in-
duite. Les auteurs proposent deux mécanismes différents pour les deux branches du cycle
d’hystérésis. En champ croissant, l’anisotropie d’échange favorise un alignement du ferroma-
gnétique avec le champ de décalage créé lors du recuit sous champ. Dans ce cas, le couplage
favorise la formation de domaines inverses lors du renversement de l’aimantation plutôt que
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Fig. 2.46 – Principe de la mesure de relaxation. L’échantillon est d’abord saturé, puis le
champ est rapidement porté à une valeur proche du champ coercitif. L’évolution temporelle
de l’aimantation est enregistrée. L’expérience est renouvelée pour plusieurs valeurs de champ
de recul.
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Fig. 2.47 – Cycle d’hystérésis (à gauche) présentant un décalage d’échange de −10 mT et
montrant en abscisses le champ (T) et une image de l’aimantation (unité arbitraire). Mesure
de relaxation correspondante (à droite) effectuée dans les mêmes conditions que le cycle
précédent, montrant en abscisses le temps (unité arbitraire) et en ordonnées une image de
l’aimantation (unité arbitraire). L’échantillon étudié a pour composition Pt (3 nm)/Fe19Ni81
(10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100) et le champ appliqué fait un angle
de 3π/4 par rapport à la direction du champ appliqué lors du recuit.
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configuration résultat littérature présent résultat

rotation rotation

rotation (gauche)
propagation de parois (droite)

propagation de parois
propagation de parois

Tab. 2.5 – Comparaison des mécanismes de renversement obtenus dans la littérature [146] et
dans le présent travail. Le dessin des variants correspond à un plan d’interface FeF2 compensé
de la publication citée et se transpose aisément dans la structure non-compensée de MnPt.
Le recuit est effectué dans la direction verticale (sur ce schéma : ↑).

la rotation cohérente. Une étude en réflectivité de neutrons sur des échantillons comparables
[139] confirme l’existence de ce mécanisme. Dans la direction perpendiculaire au champ de
décalage, il n’y a cependant aucune raison de privilégier l’un ou l’autre des mécanismes [68].

Notre étude se distingue par le caractère monocristallin et anisotrope de la couche ferro-
magnétique (à l’exception du cas de la couche de permalloy étudiée à dessein). L’anisotropie
du fer joue très certainement un rôle dans l’origine du mécanisme de renversement de l’ai-
mantation.

2.2.5 Fluctuations

Les bicouches couplées étudiées dans le présent travail ont également fait l’objet de mesures
de microscopie à force magnétique ayant pour but de mettre en évidence le mode de renver-
sement de l’aimantation. Mais ces mesures ont également révélé la présence d’ondulations du
contraste magnétique à une échelle de l’ordre de quelques centaines de nanomètres. De telles
ondulations4 ont déjà été décrites dans la littérature, et ont été observées aussi bien sur des
couches minces que pour des alliages massifs [149]. Dans le cas de couches polycristallines, la
dispersion en taille des grains conduit en effet à d’importantes variations locales des proprié-
tés magnétiques [150]. Des variations locales d’axe de facile aimantation du ferromagnétique
peuvent ainsi conduire à la présence de ces ondulations observables par mfm. Il en est ainsi
d’ondulations de taille caractéristique 1 µm dans des couches de NiFe électrodéposées [151].
De telles ondulations ont également été observées dans le cas de couches polycristallines fer-
rimagnétiques [152]. Dans ce cas, les fluctuations étaient interprétées par une variation locale
d’anisotropie que les auteurs attribuaient à la structure du ferrimagnétique. Pour expliquer les
résultats, il fallait supposer une dispersion de la direction d’anisotropie de l’ordre de 30̊ . Pour
éviter les désagréments causés pour les applications par cette dispersion de propriétés magné-
tiques, les auteurs suggéraient l’utilisation de dépôts par épitaxie. D’autre part, ils notaient
que les échantillons présentant un couplage d’échange avec une couche d’IrMn ne montraient
plus ces ondulations. L’antiferromagnétique créant un axe de facile aimantation, il défavorise
les fluctuations. Un effet identique de suppression du contraste d’ondulation dans le cas de
bicouches couplées a également été observé dans le cas de couches NiFe/Co et NiFe/CoO
électrodéposées [153]. D’autres auteurs attribuent la dispersion de propriétés magnétiques à
la superposition de termes des anisotropies cristalline et magnétoélastique [154]. Au final, des

4Ces ondulations sont appelées ripples dans les publications anglophones.
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ondulations ont été observées pour des tailles caractéristiques allant de 100 nm à 2 µm. Un
autre auteur étudie la présence des ondulations dans des couches de permalloy dans lesquelles
une anisotropie uniaxe a été induite par les conditions de dépôt [155]. Cependant, aucune
étude spécifique n’a été réalisée sur des bicouches couplées dans la littérature.

Dans le cas de nos échantillons, les ondulations observées ne devraient pas être liées à une
dispersion de propriétés du ferromagnétiques. En effet, la couche étudiée ici est monocristal-
line. La dispersion d’origine structurale, que l’on peut associer à largeur mosäıque mesurée
par diffraction des rayons x est au maximum de 1̊ . La couche ferromagnétique présente ainsi
une très faible hétérogénéité intrinsèque. C’est donc dans le couplage avec l’antiferromagné-
tique qu’il faut chercher l’origine des résultats observés. Il est déjà connu que la présence d’un
couplage entre un ferromagnétique et un antiferromagnétique peut créer un axe facile dans
une couche ferromagnétique qui en serait dépourvue [152]. Mais dans notre cas, la structure
de l’antiferromagnétique est bivariée. Localement, chaque variant antiferromagnétique tend à
induire une anisotropie dans le volume de la couche ferromagnétique avec lequel il est couplé.
L’existence d’une distribution de variants antiferromagnétiques induit ainsi une frustration
magnétique au sein de la couche de ferromagnétique. C’est cette frustration qui est à la source
de la dispersion d’angle d’aimantation observée dans la couche ferromagnétique.

Nous disposons ainsi d’un système d’une grande qualité cristalline présentant une source
bien caractérisée de dispersion des propriétés magnétiques. Cela fait que nos échantillons sont
particulièrement adaptés à l’étude de ces fluctuations, notamment pour sa modélisation.

Remarquons tout d’abord que les fluctuations observées ne sont pas simplement induites
par la structure des couches. En effet, une couche de permalloy déposée sur substrat platine
ne montre pas de telles fluctuations d’aimantation (figure 2.48), alors que la couche de per-
malloy déposée sur MnPt en présente (figure 2.49). Nous pouvons considérer que MnPt et
Pt présentent une surface de croissance comparable, compte-tenu de la proximité de leurs
structures et de leurs paramètres de maille5.

De façon à interpréter ces fluctuations de signal magnétique, nous proposons d’étudier
l’effet de la dispersion des orientations des variants lors de la croissance sur la couche ferroma-
gnétique. À l’échelle locale, il existe une compétition entre l’échange dans le fer et le couplage
d’échange entre le ferromagnétique et l’antiferromagnétique. En effet, l’échange dans le fer
tend à créer des grands domaines où l’aimantation est uniforme. En revanche, le caractère
bivariant des échantillons fait que le couplage d’échange tend à créer des parois dans le ferro-
magnétique. Cette compétition doit aboutir à l’existence d’une longueur caractéristique. Pour
mettre en évidence cette longueur, nous proposons un modèle d’énergie qui prend en compte :

– L’échange dans le fer caractérisé par une constante A (tableau 2.6) ;
– L’anisotropie de la couche ferromagnétique, caractérisée par une constante k et par la

présence de deux axes faciles orientés selon les directions [110] et [110] (orientations
données par rapport à la maille de platine).

– Le couplage d’échange entre l’antiferromagnétique et le ferromagnétique, caractérisé par
un champ effectif he.

Les cristallites antiferromagnétiques sont supposées réparties aléatoirement dans le plan

5L’utilisation d’une structure MnPt/FeNi/Pt serait également possible pour se placer réellement sur le
même substrat, mais aurait un double désavantage : d’une part, d’avoir un signal bien plus faible en raison
de la présence du dépôt métallique au-dessus de la couche étudiée ; d’autre part, par le fait que MnPt déposé
sur FeNi n’est peut-être pas de même structure que MnPt déposé sur Pt, en raison notamment de l’important
désaccord de maille entre les deux matériaux (des valeurs numériques pour ce désaccord de maille sont discutées
au paragraphe 2.3.7).
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Fig. 2.48 – Images afm et mfm d’un échantillon de Pt (3 nm)/Fe19Ni81 (10 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100). En haut, images de 3 µm ; en bas, images de 10 µm. À gauche,
les images topographiques, à droite les images magnétiques correspondantes. L’échantillon a
été saturé puis observé en l’absence de champ appliqué. Le contraste de l’image magnétique
est informatiquement amplifié pour montrer l’absence de fluctuations d’origine magnétique.
Les légères fluctuations visible sur l’image de 3 µm sont liées au contraste topographique. La
variation périodique d’intensité visible sur les images magnétiques est d’origine instrumentale,
et est visible ici en raison de la forte amplification du contraste.
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Fig. 2.49 – Image mfm d’un échantillon de Pt (3 nm)/Fe19Ni81 (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100), de taille 3 µm. À gauche l’image topographique, à droite
l’image magnétique. Il apparait que les ondulations du contraste magnétique ne sont pas
d’origine topographique.

Fig. 2.50 – Définition du système et des angles dans la modélisation des fluctuations observées
sur l’image mfm.

(figure 2.50). Par ailleurs, nous supposerons dans un premier temps que nous nous trouvons
à l’état relaxé : le ferromagnétique a tendance à s’orienter selon sa direction de facile aiman-
tation, à π/4, et ne subira que de petites fluctuations autour de cette valeur. Pour la même
raison, le champ effectif d’échange ou le champ appliqué seront également orientés dans la
direction de facile aimantation du fer. Nous supposerons pour simplifier la modélisation que
les directions d’aimantation de surface de l’antiferromagnétique sont rigides. Le modèle pro-
posé suppose également que les aimantations sont coplanaires. Cette hypothèse se justifie par
la forte anisotropie des matériaux utilisés et par le fait que la mesure est effectuée dans des
conditions éloignées du renversement de l’aimantation.

L’aimantation du fer est définie par ~MF = Ms ~mF , avec ~mF = (cos α, sin α) = (cos(π/4 +
θ), sin(π/4 + θ)). Pour l’antiferromagnétique, ~MAF = MAF

s ~mAF (x, y). Ici, ~mAF (x, y) dénote
la distribution d’orientation des moments non-compensés de surface de l’antiferromagnétique,
due à la structure bivariée. Cette distribution définie en tout point peut prendre deux valeurs
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qui sont les vecteurs ~ex et ~ey, comme conséquence de la sélection d’orientation survenue lors
du recuit sous champ (figure 2.50). Du point de vue macroscopique, la direction moyenne
de l’interaction d’échange est ~ex + ~ey. La densité d’énergie par unité de volume de la couche
ferromagnétique s’écrit alors :

Ev = A
(

~grad ~mF

)2
+ k(~mF .~e1)

2(~mF .~e2)
2 − µ0heMs ~mAF (x, y)~mF (2.2)

avec ~e1 = (1/
√

2)(~ex − ~ey) et ~e2 = (1/
√

2)(~ex + ~ey)
Dans l’hypothèse de petites variations autour de la direction de facile aimantation du fer,

on effectue un développement limité au second ordre en θ = 0 (α = π/4). Cela conduit à :

Ev
θ=0
= A

(

∂θ

∂y

)2

+
(

k + µ0heMsmAF (x, y)/
√

8
)

θ2 + A

(

∂θ

∂x

)2

−µ0heMsmAF (x, y)θ/
√

2 (2.3)

avec mAF (x, y) une distribution valant 1 lorsque la coordonnée (x, y) se place dans une
cristallite d’axe c parallèle à [100] (par rapport à la maille du platine), et −1 lorsque (x, y)
se place dans une cristallite d’axe c parallèle à la direction [010] (par rapport à la maille
du platine). Écrite sous forme intégrale, cette énergie peut être minimisée par une méthode
variationnelle. Dans ce cas, le développement de l’équation d’Euler conduit à l’équation dif-
férentielle :

µ0heMsmAF (x, y)√
2

+

(

2k +
µ0heMsmAF (x, y)√

2

)

θ − 2A
∂2θ

∂y2
− 2A

∂2θ

∂x2
= 0 (2.4)

Cette équation peut être plus facilement résolue dans l’espace de Fourier. Posons :

q2
1 =

µ0heMs

A
√

8
(2.5)

et

q2
0 = q2

1 +
1

δ2
(2.6)

avec

δ =

√

A

k
(2.7)

θ(qx, qy) =
q2
1

q2
0 + (q2

x + q2
y)

mAF (qx, qy) (2.8)

En tout point, l’angle θ correspond à la fluctuation d’angle autour de la direction de facile
aimantation. Cette distribution d’orientation est source d’un champ de fuite qui se calcule en
passant par une distribution de charges : ρ = µ0div ~MF . Nous nous plaçons dans le cas de
fluctuations autour de la direction de facile aimantation du fer, c’est-à-dire que l’aimantation
est située selon le vecteur ~e2. Compte-tenu de l’écriture de ce vecteur dans la base (ex, ey),

ρ(x, y)
θ=0
= µ0Ms

1√
2

(

∂θ(x, y)

∂y
− ∂θ(x, y)

∂x

)

(2.9)
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On note désormais q =
√

q2
x + q2

y et r = (qx − qy)/
√

2. On en déduit la distribution de

charge dans la couche ferromagnétique :

ρ(qx, qy) = −µ0Ms
rq2

1

q2
0 + q2

mAF (qx, qy) (2.10)

ou encore

ρ(qx, qy) = 2µ0Msf(qx, qy)mAF (qx, qy) (2.11)

avec

f(qx, qy) = −1

2

rq2
1

q2
0 + q2

(2.12)

Or le champ rayonné à l’altitude z est donné par la résolution d’une équation de Poisson.
Dans l’hypothèse d’une couche ferromagnétique mince d’épaisseur ef , le champ s’exprime
par :

Hz =
ρ(qx, qy)

2
efe−qz (2.13)

Le champ rayonné par l’échantillon à l’altitude z est donc caractérisé, dans l’espace de
Fourier, par une fonction f agissant comme un filtre. Ce filtre laisse apparaitre une distance
caractéristique qui est liée à la taille moyenne des fluctuations. En pratique, la mesure de ces
fluctuations a été réalisée par mfm. Il faut tenir compte des caractéristiques de cet instrument
pour déterminer le signal mesuré. La taille caractéristique effectivement observée est ainsi
une convolution de la taille liée au matériau (donnée par la fonction f) et de filtres liés à
l’instrument, et que nous nous proposons maintenant d’évaluer. Le mfm est utilisé en mode
de contact intermittent ou tapping. Dans une approche simplificatrice de la description de
l’interaction entre le microscope et l’échantillon, la pointe mfm peut être modélisée soit comme
une charge magnétique, soit selon un modèle étendu. Le modèle ponctuel [156] a l’avantage
d’une grande simplicité de calcul, mais ne permet pas de rendre compte parfaitement du
champ de fuite issu de la pointe [157]. Nous donnerons les résultats pour une pointe monopôle
et pour une pointe étendue modélisée de la façon la plus simple, comme un dipôle magnétique
ponctuel oscillant selon z. Dans ces deux cas, le signal est proportionnel à la dérivée du
champ selon z, respectivement soit une dérivée d’ordre 1 ou d’ordre 2 [158]. Par ailleurs,
nous considèrerons également le cas de la dérivée d’ordre 0, qui correspond à l’information
intrinsèque sur les fluctuations, indépendamment de la mesure à l’aide du mfm. Selon l’ordre
retenu pour la dérivation, on obtient pour le signal :

s0(qx, qy) ∝ Hz = Msf(qx, qy)f0(q, z)mAF (qx, qy)ef (2.14)

s1(qx, qy) ∝ −∂Hz/∂z = Msf(qx, qy)f1(qx, qy, z)mAF (qx, qy)ef (2.15)

s2(qx, qy) ∝ −∂2Hz/∂z2 = −Msf(qx, qy)f2(qx, qy, z)mAF (qx, qy)ef (2.16)

avec fi(q, z) = qie−qz.
Pour déterminer une longueur caractéristique, nous pouvons calculer la position du maxi-

mum du signal si(qx, qy) (i > 0). Pour ce faire, nous pouvons d’une part nous placer dans
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Matériau A k

Fe 8, 3 × 10−12 J/m 48 kJ/m3

FeNi 13 × 10−12 J/m 0

Tab. 2.6 – Constantes d’échange et d’anisotropie pour le fer et le permalloy utilisées pour les
applications numériques.

la direction qui maximise r, caractérisée par qx = −qy = q/
√

2. La distribution d’orientation
mAF (x, y) étant liée aux évènements microscopiques qui ont donné lieu à la croissance des va-
riants (voir paragraphe 2.1.3), nous la supposerons aléatoire et sans corrélation. Dans l’espace
de Fourier, son intensité mAF (qx, qy) sera constante pour tous les vecteurs q décrivant une
période spatiale plus grande que la taille des variants. Pour les vecteurs q de fréquence plus
élevée que cette coupure mAF (qx, qy) est nul. Notre étude se plaçant bien évidemment en deçà
de cette coupure, le maximum du signal peut être déterminé par la seule étude des fonctions
de réponse f(qx, qy)fi(q, z) (i > 0). La simplicité du modèle proposé permet de déterminer
cette position analytiquement.

∂(f(qx, qy)fi(q, z))

∂q
= − q2

1q
i

q2
0 + q2

(

2q2

q2
0 + q2

+ qz − (i + 1)

)

e−qz (i > 0) (2.17)

L’extremum qm de la fonction de réponse est la solution réelle de l’équation du troisième
degré :

2q2
m + (q2

0 + q2
m)(qmz − (i + 1)) = 0 (i > 0) (2.18)

Dans l’espace direct, la longueur caractéristique est alors donnée par tc = 2π/qm. La figure
2.51 donne une illustration de la fonction de réponse dans le cas des deux modèles de pointe
mfm, où le maximum de la réponse est de l’ordre de grandeur de 100 nm à 500 nm en fonction
de la nature de la couche ferromagnétique et du modèle de pointe. La constante z a été choisie
en fonction des caractéristiques de la pointe du mfm. Le rayon de courbure de la pointe est
proche de 10 nm d’après les indications du fabricant, et l’épaisseur de la couche magnétique
déposée au-dessus est de 40 nm. D’autre part, l’acquisition du signal magnétique est effectuée
à 25 nm au-dessus de la surface de l’échantillon. Nous supposerons dans ces conditions que la
hauteur z moyenne est de l’ordre de 60 nm.

Les fonctions de réponse f(qx, qy)f1(q, z) et f(qx, qy)f2(q, z) étudiées plus haut s’appa-
rentent à des filtres dans l’espace de Fourier, qu’il est possible d’appliquer à une distribution
de variants. De façon à rendre compte de notre système, nous choisissons une distribution
aléatoire (figure 2.52). Dans l’espace de Fourier, le signal résultant est anisotrope et se ca-
ractérise notamment par la présence de deux lobes symétriques par rapport à une droite
d’équation y = x. Cette caractéristique provient de la présence d’un terme qx − qy dans
l’expression du champ rayonné par la couche. Cette annulation, qui n’apparait pas dans les
mesures expérimentales, est probablement liée au caractère simplifié du modèle. La rugosité
à l’interface entre l’antiferromagnétique et le ferromagnétique n’est pas prise en compte dans
notre modélisation, or elle est de nature à produire des variations locales de densité de charges
magnétiques. L’expression de la densité de charge réelle peut ainsi ne pas présenter une telle
annulation selon la direction qx = qy. D’autre part, la modélisation effectuée ici suppose une
équipartition entre des domaines alignés selon ~ex et ~ey. Cela sera le cas si le recuit sous champ
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Fig. 2.51 – Intensité normalisée au maximum des fonctions de réponse ff0 (trait tireté mixte,
bleu, courbe la plus à droite), ff1 (trait pointillé simple, jaune, courbe du centre) et ff2 (trait
plein, vert, courbe plus à gauche), dans la coupe qx = −qy. Les courbes sont calculées pour
z = 60 nm, µ0he = 3 mT, avec les constantes d’anisotropie et d’échange du fer (courbes de
gauche) et du permalloy (courbes de droite). L’abscisse donne la période sondée de l’espace
direct (nm), l’ordonnée donne l’amplitude normalisée de la fonction de réponse considérée. Le
maximum tc de la fonction de réponse peut aisément être observé en abscisse.

est idéal. En pratique, une population minoritaire de variants peut ne pas s’orienter dans
cette direction, si la température ou la durée du recuit sont insuffisants pour que l’évènement
de rotation se produise. L’échantillon contiendra alors des domaines selon ~ex, ~ey mais aussi
−~ex et −~ey. Cela est de nature à diminuer le contraste de l’anisotropie des filtres.

Pour obtenir des résultats plus précis, il serait nécessaire de recourir à des simulations
plus complexes prenant en compte la forme de la pointe du mfm. Des études parues dans la
littérature donnent des détails concernant cette modélisation, soit dans l’espace de Fourier
[159], soit dans l’espace direct ([160, 161, 162]).

Il a déjà été observé dans la littérature que l’application d’un champ fait disparaitre les
ondulations [137]. Or il est possible de prendre en compte dans notre modélisation le champ
appliqué. Si ce champ est parallèle au champ de décalage et de même sens, nous restons dans
l’hypothèse des petites variations autour d’une position d’équilibre. Par ailleurs si le champ
appliqué est suffisamment faible, il est possible de négliger le couplage entre les moments non
compensés d’interface de l’antiferromagnétique et le champ. Dans ces conditions, l’application
d’un champ se traduit par un terme −µ0hMs~e1 dans l’expression de l’énergie, d’où un terme
supplémentaire dans l’expression de q0 :

q2
0 = q2

1 +
1

δ2
+

µ0hMs

2A
(2.19)

La taille caractéristique des fluctuations est directement liée à q2
0. Ce dernier s’écrit comme

la somme de trois termes, l’un lié à l’échange entre le ferromagnétique et l’antiferromagnétique,
l’autre lié à l’anisotropie du ferromagnétique, le dernier de champ extérieur.

Dans le cas du fer, le terme d’anisotropie domine très largement les deux autres. Si l’ani-
sotropie d’échange est bien à la source du phénomène de fluctuations, les principales carac-
téristiques des fluctuations observées sur les images sont déterminées par les propriétés du
ferromagnétique. Dans le cas d’un ferromagnétique à forte anisotropie, on peut se placer à la



82 2. SYSTÈME À VARIANTS PLANAIRES

Fig. 2.52 – Simulation numérique des fluctuations, par application de filtres bidimensionnels à
la distribution d’orientation. À gauche, distribution aléatoire d’orientation : les cases sombres
correspondent à l’orientation ~ey, les cases clairs à l’orientation ~ex. Les deux images du haut
correspondent à l’application du filtre correspondant à un modèle d’interaction avec la pointe
mfm selon la dérivée première, les deux images du bas à l’interaction selon un modèle de
dérivée seconde. Les images comportent 512 points de côté. Chaque point représente un
variant, dont la taille peut être fixée à 8 nm.
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limite q0 → ∞. Dans ce cas, limq0→∞ qm = (i + 1)/z. Avec les valeurs numériques retenues et
pour z = 60 nm, tc = 125 nm est ainsi la limite inférieure de la taille moyenne des fluctuations.

L’étude du système Fe/MnPt réalisée au paragraphe 2.2.4 a également permis d’étudier
l’effet du champ sur les fluctuations observées. L’observation expérimentale révèle qu’en ap-
parence les ondulations disparaissent après application d’un champ parallèle et de même sens
que le champ de décalage (figure 2.53). Cependant, la transformée de Fourier des images
mfm montre toujours la présence d’une dimension caractéristique : la disparition n’est ainsi
qu’apparente et la taille caractéristique n’est pas changée.

D’après la modélisation retenue, la taille moyenne des fluctuations est inversement pro-
portionnelle à q0. Or dans le cas d’un ferromagnétique sans anisotropie, la constante q0 est
très faible. Les observations effectuées dans le cas du système FeNi/MnPt montrent bien une
taille caractéristique de la fluctuation plus grande que pour le cas du système Fe/MnPt (figure
2.54), de l’ordre de 1 µm. De plus, dans ce cas, un champ extérieur de 30 mT devrait conduire
à un effet bien plus visible que dans le cas d’un ferromagnétique à forte anisotropie.

Les calculs que nous avons menés montrent qu’il est possible d’expliquer l’existence et
les principales caractéristiques des fluctuations de contrastes observées en mfm. Le modèle
retenu est simplifié pour permettre des calculs analytiques et ne peut pas rendre compte quan-
titativement de la taille ou de l’intensité des fluctuations, mais il permet déjà de comparer
qualitativement la situation de différents matériaux ou de différentes conditions de mesure,
en obtenant un ordre de grandeur compatible avec les observations. Seule l’introduction d’un
couplage d’échange (he 6= 0) permet l’apparition de fluctuations. En revanche, les caractéris-
tiques de ces fluctuations sont grandement liées aux propriétés du ferromagnétique comme son
anisotropie. Les conditions instrumentales, comme la hauteur de vol, influencent également
les structures observées. Il devrait être possible de mesurer expérimentalement l’effet de la
hauteur de vol sur la taille caractéristique. Cependant ce travail se trouve compliqué par la
faiblesse du signal dans le cas de fluctuations d’aimantation planaire, ainsi que par l’épaisseur
de la couche ferromagnétique déposée sur la pointe. Il n’est ainsi pas possible de se placer à
une hauteur z différente de plus de 5 nm à 10 nm de celle choisie ici. Cependant le fait qu’au-
cune fluctuation ne soit observée sur une couche de permalloy déposée sur platine (figure 2.48)
montre que le phénomène observé n’est pas simplement de nature instrumentale. La rugosité
à l’interface entre le ferromagnétique et l’antiferromagnétique, ainsi que la rugosité de surface
qui en découle, pourraient également induire une hétérogénéité de l’aimantation. Cependant,
la faible valeur de rugosité des couches épitaxiées limite la portée de cet effet. Nous concluons
que seul le couplage d’échange et, dans notre cas, le désordre associé à cette interaction, peut
être à l’origine des fluctuations d’aimantations observées.

2.3 Simulation numérique

2.3.1 Modélisation des retournements

De façon à interpréter les mesures de cycles d’hystérésis, nous avons réalisé des simulations
de cycles d’hystérésis effectuées dans l’hypothèse de retournement par rotation cohérente du
ferromagnétique. Cette hypothèse, très utilisée dans la littérature, a l’avantage de la simpli-
cité pour la réalisation d’algorithmes. Son inconvénient est qu’elle ne permet pas de rendre
compte de la valeur du champ coercitif pour les mesures faites le long de l’axe de facile ai-
mantation du ferromagnétique. Selon cet axe, le retournement se fera en effet à l’aide d’un
mécanisme différent, comme la propagation de parois. Cependant, le modèle employé fournira
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Fig. 2.53 – Observation de fluctuations dans le cas du système Fe/MnPt, dans le cas de
l’application d’un champ extérieur suffisant pour saturer l’échantillon, dans le sens favorable
à l’échange (champ de signe positif) ou défavorable à l’échange (champ de signe négatif). À
gauche, images mfm mesurées sur un échantillon Pt (3 nm)/Fe (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100). Au centre, intensité de la transformée de Fourier de chaque
image. À droite, moyenne radiale de la transformée de Fourier, montrant une dimension
caractéristique tc donnée par tc = 2π/qm ≃ 500 nm. Dans la transformée de Fourier, la ligne
blanche verticale est liée au balayage par la pointe mfm.
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Fig. 2.54 – Observation de fluctuations dans le cas du système FeNi/MnPt. À gauche, image
mfm mesurée sur un échantillon Pt (3 nm)/Fe19Ni81 (10 nm)/MnPt (30 nm)/Pt (45 nm)/Cr
(3 nm)/MgO (100). Au centre, intensité de la transformée de Fourier de la première image. À
droite, moyenne radiale de la transformée de Fourier, montrant une dimension caractéristique
tc = 2π/qm ≃ 1 µm. La rayure traversant l’image magnétique est d’origine topographique.

Fig. 2.55 – Définitions des angles utilisés dans le modèle.

un majorant du champ coercitif. D’autre part, au delà du problème de la prédictibilité du
champ coercitif, nous nous intéresserons à la forme des cycles d’hystérésis, qui donne accès à
une projection du vecteur d’aimantation dans la direction de mesure, et est donc révélatrice
des mécanismes de la phase de rotation cohérente du retournement. Pour ces raisons, nous
avons entrepris d’étudier le système à l’aide d’un tel modèle.

Le modèle considéré tient compte de plusieurs termes (figure 2.55) :

L’énergie Zeeman Ce terme traduit le couplage entre le ferromagnétique et le champ
extérieur

−→
H . Il s’agit du moteur du renversement de l’aimantation.

Le couplage entre le ferromagnétique et les moments piégés de l’antiferromagnéti-

que Nous supposerons en effet que recuit le sous champ a pour effet de piéger des moments de
l’antiferromagnétique dans la direction du champ extérieur. Nous ferons en outre l’hypothèse
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que ce phénomène se réalise au travers d’un couplage avec le ferromagnétique et que ce
couplage se traduit par un champ effectif

−→
h .

Les anisotropies d’ordre 2 et 4 du ferromagnétique Les expériences réalisées utilisent
le fer comme ferromagnétique. Celui-ci présente deux axes de facile aimantation perpendi-
culaires entre eux et orientés dans les directions [110] et [110] du MgO. En outre, pour des
raisons liées au processus d’élaboration et déjà évoquées, nous introduirons une anisotropie
d’ordre 2.

L’anisotropie d’ordre 2 de l’antiferromagnétique La structure magnétique de MnPt
lui impose en effet des moments parallèles à l’ace c. L’anisotropie qui en résulte est d’ordre 2.

Le couplage d’interface entre le ferromagnétique et l’antiferromagnétique Nous
supposerons que ce couplage est d’ordre 1, c’est-à-dire lié au cosinus de l’angle entre les
moments d’interface de la couche ferromagnétique et de la couche antiferromagnétique.

L’énergie libre par unité de volume du système s’écrit alors :

G = − ~MF · ~H − ~MF~h − KF
2 cos2 θ + KF

4 (cos2 θ − sin2 θ)2

−KAF
2 (cos2ǫ1 + sin2ǫ2) − J

e · ~MF

MF

(

~MAF1+ ~MAF2

MAF

)

(2.20)

On déduit, par dérivation et projection, l’expression du champ effectif.

Pour le ferromagnétique, ~HF = − ∂G
∂ ~MF

.

HF
x = Hx + hx + 2

KF
4

MF
sin2 θ cos θ + 2

KF
2

MF
cos θ +

J/e

MF
(cos ǫ1 + cos ǫ2) (2.21)

HF
y = Hy + hy + 2

KF
4

MF
sin θ cos2 θ + MF (sin ǫ1 + sin ǫ2) (2.22)

Pour l’antiferromagnétique,

HAF1

x =
J/e

MAF
cos θ +

2KAF
2

MAF
cos ǫ1 (2.23)

HAF1

y =
J/e

MAF
sin θ (2.24)

HAF2

x =
J/e

MAF
cos θ +

2KAF
2

MAF
sin ǫ2 (2.25)

HAF2

y =
J/e

MAF
sin θ (2.26)

L’algorithme de minimisation6 applique cette excitation magnétique effective de manière
itérative aux orientations des moments magnétiques jusqu’à obtenir une position d’équilibre.

6Le programme de simulation numérique a été écrit spécialement par Robert Stamps (University of Western

Australia).
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Fig. 2.56 – Présentation de la représentation polaire adoptée pour les simulations. À gauche,
évolution temporelle typique du champ B et de l’aimantation M au cours d’un cycle d’hys-
térésis. Les points 1, 2, 3, 4 représentent respectivement la saturation en champ positif, la
première annulation du champ, la saturation en champ négatif, la deuxième annulation du
champ, la saturation finale en champ positif. À droite, représentation polaire correspondante,
où les points 1, 2, 3, 4, correspondant à un instant de la mesure, sont figurés par des cercles
concentriques.

2.3.2 Représentation adoptée

Pour représenter l’évolution au cours du temps de l’orientation des aimantations, nous
avons choisi un diagramme en coordonnées polaires (figure 2.56). Chaque point du graphe
de coordonnées (θ, ρ), est associé à un couple de valeur (θ, t). Il est ainsi possible de suivre
l’évolution dans le temps de l’orientation prise par les vecteurs d’aimantation, le temps étant
représenté par la coordonnée radiale. Le champ évolue avec le temps, passant de la saturation
(t = 0, ρ = 0) à la première annulation du champ (t = t2, ρ = ρ2) puis à la deuxième
saturation (t = 2× t2, ρ = 2×ρ2), à la deuxième annulation (t = 3× t1, ρ = 3×ρ2) et enfin à
la saturation finale (t = 4× t2, ρ = 4×ρ2). La direction de l’aimantation à t = 0 et t = 4×ρ2

est précisée sur les courbes à l’aide de flèches. Ces états correspondant tous deux à la même
saturation, les deux directions d’aimantation correspondantes sont parallèles.

Chaque cercle de la représentation polaire correspond à un instant de l’expérience. Cette
représentation fait l’hypothèse que les moments du ferromagnétique et de chacun des variants
de l’antiferromagnétique tournent en bloc et sans modification de leurs normes. Ces hypo-
thèses sont compatibles avec celles du modèle. La représentation adoptée présente dans ce
cas l’avantage de montrer la succession des étapes du renversement de l’aimantation, qui sans
cela serait difficile à reproduire sur papier.

Les figures 2.57 et 2.60 utilisent cette représentation. Elles montrent l’évolution de trois
vecteurs dans le temps. Il s’agit d’une part, de l’aimantation du ferromagnétique (en trait
plein, bleu). L’aimantation du ferromagnétique porte également deux pointes de flèche en ses
extrémités qui indiquent ses directions initiale et finale. Les deux autres courbes, en traits
tiretés, donnent l’évolution des aimantations de surface des deux variants du MnPt. La courbe
en trait tireté simple (jaune) correspond au variant d’anisotropie magnétique selon [100]. La
courbe en trait mixte (vert) correspond au variant d’anisotropie magnétique selon [010].
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2.3.3 Étude de retournements typiques

Dans cette section, nous utiliserons les valeurs des paramètres qui permettent de rendre
compte au mieux des cycles d’hystérésis mesurés. Retenons donc les valeurs suivantes :
J/MF = 20 mT, KAF /MF = 12 mT, KF

4 /MF = 3, 5 mT, KF
2 /MF = 3 mT.

Influence de la direction de recuit

Effectuons un cycle d’hystérésis en appliquant un champ selon l’angle 0 (direction [100] par
rapport au substrat) et observons l’effet de la direction de recuit sous champ sur les propriétés
du cycle (figure 2.57). Alors que, pour des spins non compensés parallèles à la direction de
mesure, le ferromagnétique s’aligne avec le champ, lorsque le recuit est effectué dans une autre
direction, la saturation est plus difficile à obtenir. Cela se remarque dès les plus faibles angles
de désaccord, mais cette tendance ne se dément pas pour les très grands angles de désaccord.

Pour quantifier cette tendance, nous représentons le pourcentage d’aimantation atteint
à champ nul et dans la zone de saturation, pour chaque direction de recuit (figure 2.58).
L’asymétrie se caractérise par une plus forte rémanence dans la direction des moments piégés.
Mais lorsque la direction des moments piégés n’est pas la même que celle de la mesure,
cette rémanence diminue et marque un minimum pour un certain angle. De même, dans la
zone de saturation, une anisotropie peut être trouvée. L’aimantation atteinte dans la zone de
saturation est toujours plus faible que pour l’échantillon non recuit, et marque un minimum
vers 100̊ (5π/9), pour un angle différent du minimum de la rémanence. L’effet mesuré dans la
zone de saturation est très faible, puisque dans tous les cas l’aimantation a presque atteint sa
valeur nominale. Cependant, cette dépendance angulaire illustre l’existence d’une anisotropie
induite par les moments piégés et le fait que cette anisotropie est loin d’avoir une dépendance
angulaire simple.

Cycle à π/20

Parmi les angles de mesures possibles pour les cycles d’hystérésis, la mesure faite à quelques
degrés d’écart de la direction de moments piégés selon la direction 0 présente un intérêt par-
ticulier. En effet, les cycles obtenus dans ces conditions présentent des asymétries caractéris-
tiques de notre système.

Décrivons le cycle en commençant à fort champ (figures 2.59 et 2.60, cas a). Dans cette
situation, l’aimantation du ferromagnétique est parallèle au champ, c’est-à-dire que le fer-
romagnétique est saturé. Le couplage avec l’antiferromagnétique est suffisamment fort pour
contrebalancer l’anisotropie des variants. Les moments de surface forment ainsi un angle plus
faible que l’angle π/2 qu’ils formeraient en l’absence de couplage avec l’antiferromagnétique.
Lorsque le champ diminue, l’aimantation du ferromagnétique s’écarte de la direction [100]
pour se rapprocher d’une direction de facile aimantation. Plus particulièrement, le couplage
entre le ferromagnétique et les moments piégés font choisir la direction de facile aimantation
la plus proche de la direction des moments piégés. Lorsque le champ s’annule puis devient
négatif, le retournement de l’aimantation se produit en deux étapes. Ces deux étapes se dis-
tinguent par le signe de la projection transverse de l’aimantation du ferromagnétique. Dans
la première étape, ce signe reste le même que ce qu’il était avant le retournement. À mesure
que le champ augmente, l’aimantation se rapproche de la direction du champ appliqué par un
mouvement de rotation. Cela donne une saturation difficile de l’échantillon. Dans une seconde
étape, l’aimantation transverse change brutalement de signe. L’aimantation projetée dans la
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Fig. 2.57 – Simulation de cycle d’hystérésis dans une direction de difficile aimantation du
ferromagnétique, pour un faible désaccord d’angle entre la direction des moments piégés et la
direction de mesure (0, π/100 et π/20). Cette direction est représentée par une flèche. Dans
les trois cas, le champ extérieur est appliqué dans la direction [100]. La description de la
représentation graphique est donnée au paragraphe 2.3.2.



90 2. SYSTÈME À VARIANTS PLANAIRES

Fig. 2.58 – Aimantation rémanente (trait plein, jaune) et aimantation dans la zone de satura-
tion (pointillés, vert) en fonction de l’angle du champ appliqué lots du recuit sous champ. De
façon à mettre en valeur le phénomène montré, l’échelle est différente pour ces deux variables.
L’aimantation rémanente vaut ainsi, en coordonnées radiales, entre 0,64 (au centre du cercle)
et 0,7 (extremum radial de cette fonction). De même l’aimantation dans la zone de saturation
est-elle comprise entre 0,98 (au centre) et 1 (extrémité du cercle). À gauche, un illustre la
position des points retenus. L’aimantation est normée à 1.
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direction de mesure n’est pas continue, bien que l’écart soit faible. Cette légère discontinuité
n’a pas été observée dans les mesures, et on peut associer cette absence d’observation à un
effet de moyenne sur l’ensemble de l’échantillon. Lorsque le champ augmente encore, l’aiman-
tation tend à se rapprocher de la direction du champ appliqué. Pendant toutes ces étapes,
l’angle entre les directions des deux aimantations de surface des deux variants reste à peu près
constant, et la direction de l’aimantation du ferromagnétique est à peu près médiane de celle
des deux variants. le mécanisme pour le retournement opposé, cependant la présence d’un
couplage avec les moments piégés dissymétrise les deux branches du retournement. En effet, il
a été expliqué que dans la première partie du retournement, la direction du ferromagnétique
s’écarte légèrement de la direction de saturation avant de s’en rapprocher à mesure que le
champ extérieur augmente. Cette phase, pendant laquelle l’aimantation se rapproche de la
direction du champ extérieur, correspond à la partie du cycle d’hystérésis où l’on observe une
difficulté pour atteindre la saturation. Cependant, bien que le mécanisme de retournement
soit le même dans les deux branches du cycle, la forme du cycle d’hystérésis n’est pas la
même pour les deux branches. Cela tient à la présence du couplage entre les moments piégés
et le ferromagnétique. En effet, le ferromagnétique a tendance à s’orienter dans une direction
proche de sa facile aimantation. Lorsque les moments piégés facilitent cette orientation, il
en résulte, dans une direction de retournement, qu’il est beaucoup plus difficile d’obtenir la
saturation que dans l’autre direction de retournement.

Dans le mécanisme proposé ici, les moments antiferromagnétiques non piégés se retournent
en raison de leur couplage avec les moments du ferromagnétique. Cela est lié à l’intensité du
couplage d’interface, qui peut contrebalancer l’anisotropie de l’antiferromagnétique. L’évolu-
tion angulaire obtenue pour les moments de l’antiferromagnétique est compatible avec celle
proposée par la réf. [163], dans laquelle les comportements de l’antiferromagnétique sont clas-
sés en deux catégories, les comportements où l’antiferromagnétique retrouve son orientation
initiale après une brève excursion en angle, et les comportements où l’antiferromagnétique se
retourne.

Mesures à différents angles

Considérons ici un recuit sous champ selon une direction π/4, et simulons des mesures
réalisées dans différentes directions. L’évolution de la forme des cycles montre des propriétés
comparables à celles observées dans les mesures. En effet, ainsi qu’il a été expliqué dans le
cas du cycle à π/20, le couplage avec les moments piégés introduit une asymétrie dans les
branches gauche et droite du retournement du cycle.

La forme du cycle d’hystérésis, révélatrice du processus de renversement de l’aimantation,
contient plus d’informations que les seules valeurs des champs coercitifs et d’échange. Dans
le cas que nous avons simulé, la forme des cycles montre une évolution compatible avec celle
observée dans les mesures expérimentales (figure 2.32).

D’une part, les graphes simulés montrent les caractéristiques d’anisotropie attendues pour
le fer. L’angle π/4 (direction [110] par rapport au substrat) correspond à une direction de
facile aimantation et se caractérise par un renversement de l’aimantation brutal. L’angle 0
(direction [100] par rapport au substrat) correspond en revanche à un retournement moins
brutal, correspondant à une direction de difficile aimantation.

D’autre part, l’anisotropie induite par le champ de décalage conduit à une brisure de
symétrie dans le cycle d’hystérésis. Les branches correspondant respectivement à la saturation
en champ positif croissant et à la saturation en champ négatif décroissant ne présentent
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Fig. 2.59 – Cycles d’hystérésis simulés pour différents angles de mesure (cycles de a à k),
dans le cas d’un recuit effectué en présence d’un champ orienté selon [110].

pas les mêmes propriétés. Plus précisément, pour les angles de champ de mesure décalés de
quelques degrés par rapport à l’angle 0, la branche correspondant à la saturation en champ
négatif décroissant montre une étape de saturation plus difficile. Cette asymétrie entre les
deux branches du cycle rappelle celle observée dans les mesures pour un angle proche de π/2
(figure 2.31).

Lorsque l’angle de la mesure est augmenté, une zone de difficile saturation apparait sur la
deuxième branche de l’hystérésis. Cette deuxième zone crôıt corrélativement à la diminution
de la première.

2.3.4 Propriétés du champ de décalage

Nous considérons ici le champ de décalage, c’est-à-dire la demi-somme algébrique des
deux champs annulant l’aimantation de l’échantillon. Dans un modèle simple, ce décalage
traduit l’existence d’un plan non compensé de spins de l’antiferromagnétique à l’interface entre
l’antiferromagnétique et le ferromagnétique et donne la valeur du champ effectif appliqué par
la couche d’antiferromagnétique sur la couche ferromagnétique. Cependant, cette définition
n’est valable que dans le cas d’interfaces parfaites et de moments antiferromagnétiques figés.
Dans notre cas, l’interface ne sera sans doute pas parfaite et aura une certaine rugosité. D’autre
part, les anisotropies choisies dans la simulation sont telles que les moments d’interface ne
sont pas figés. Nous supposons cependant qu’il existe dans l’antiferromagnétique des moments
dont l’orientation est figée et qui sont couplés par échange avec le ferromagnétique. Le rôle des
moments piégés dans l’apparition du décalage de cycle a déjà été proposé par plusieurs auteurs,
même si la localisation exacte de ces moments est difficile à connaitre. Certains auteurs les
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Fig. 2.60 – Processus de retournement pour différents angles de mesure, dans le cas d’un recuit
effectué en présence d’un champ orienté selon [110] (direction représentée par une flèche). Les
lettres de a à f correspondent à différentes directions d’application du champ lors de la mesure
et correspondent aux cycles tracés sur la figure 2.59. La description de la représentation est
fournie au paragraphe 2.3.2.
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Fig. 2.61 – Évolution angulaire du champ de décalage d’après les simulations, pour différentes
directions des moments piégés. En tirets longs (jaune), 0 ; en trait plein épais (vert), π/12 ;
en pointillés fins (violet), π/6 ; en trait fin (bleu), π/4.

situent sur des défauts présents dans le volume de la couche [36], d’autres à l’interface ([40,
67]) ou encore sur des dislocations dans le réseau antiferromagnétique à l’interface entre le
ferromagnétique et l’antiferromagnétique [164].

La compétition entre anisotropies conduit à des asymétries visibles sur les cycles d’hystéré-
sis. La présence de ces asymétries a des conséquences sur les valeurs de champ pour lesquelles
le passage par l’aimantation nulle se produit. Ainsi, l’approche par l’étude du champ coercitif
ou d’échange est réductrice, puisque elle réduit l’ensemble de l’information contenue dans un
cycle d’hystérésis à un seul ou deux nombres réels. Cependant, cette approche a l’avantage de
pouvoir être facilement comparée à l’expérience. Nous nous proposons d’étudier les différents
cas que nous avons rencontré dans l’expérience.

Dans le cas de la simulation du système comportant des moments piégés dans la direction 0
([100]), le maximum de décalage de cycle n’est pas situé dans la direction des moments piégés,
mais dans des lobes situés de part et d’autre de cette direction, à plus de 1 rad d’écart (figure
2.61). Cela correspond à la situation observée dans l’expérience (figure 2.34), à la différence
que l’écart entre les deux lobes est bien plus éloigné dans la simulation qu’il ne l’est dans
les mesures. De la même façon, dans le cas de la simulation comportant des moments piégés
dans la direction π/4 ([110]), la simulation montre la présence d’un lobe selon la direction
des moments piégés accompagné de deux lobes situés de part et d’autre et de plus grande
amplitude. La position des ces lobes latéraux est, de la même façon que dans le cas précédent,
plus éloigné dans la simulation qu’elle l’est dans les mesures.

D’autre part, l’observation des résultats obtenus pour des moments piégés dans les direc-
tions π/4, π/6, π/12 et 0 montre que, dans la simulation, les positions des maxima de décalage
de cycle varient peu (figure 2.61). Ces positions sont intermédiaires entre les axes d’anisotro-
pie des deux variants antiferromagnétiques, peu éloignées des directions de facile aimantation
du fer (axes de type [110] du substrat). En revanche, ce sont les proportions relatives des
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différents lobes qui varient continument lors du changement d’angle des moments piégés. Sur
ce point, l’expérience diffère des résultats du modèle. Les mesures expérimentales montraient
en effet une variation de la position des maxima selon une plus grande amplitude. Cependant,
les valeurs de champ coercitif pour une mesure effectuée selon les axes de facile aimantation
du fer sont surévaluées par rapport à la réalité, en raison de l’hypothèse du retournement
cohérent. S’il était possible de corriger cet effet, l’effet de rotation de la position du maximum
apparaitrait de façon plus claire.

Par ailleurs, les variations des champ coercitifs et d’échange obtenus par simulation sem-
blent plus brutales que dans les mesures expérimentales. Cela se comprend du fait que la simu-
lation est faite dans l’hypothèse d’un grain unique. Dans les échantillons macroscopiques, les
aimantations de plusieurs grains peuvent se renverser pour des valeurs légèrement différentes.
Une façon de tenir compte de cet effet serait de réaliser un certain nombre de simulations en
dispersant les paramètres autour d’une valeur moyenne, puis de calculer la réponse moyenne.
Cela aurait pour effet de lisser les courbes et l’effet serait notamment visible aux positions de
plus fortes variations.

Ces résultats de simulation numérique montrent que ce sont les propriétés intrinsèques de
la couche de ferromagnétique qui pilotent la réponse en échange. L’introduction de termes
de moments piégés est essentielle pour obtenir un décalage d’échange ; cependant la position
des maxima est gouvernée par la compétition entre toutes les anisotropies en présence, parmi
lesquelles figure l’anisotropie induite par le champ de décalage.

2.3.5 Autres énergies pouvant être considérées

Dans le travail précédent, nous avons négligé certaines énergies que nous pourrions prendre
en compte. Il s’agit des énergies correspondant aux termes suivants :

– Couplage entre les moments antiferromagnétiques et le champ extérieur. Négliger cette
énergie est une hypothèse habituelle dans le cas des antiferromagnétiques, valable pour
les champs aux ordres de grandeur habituellement rencontrés au laboratoire. Un résultat
expérimental montre un effet sur l’antiferromagnétique pour des champs de 55 T [4].

– Couplage entre les moments de surface de l’antiferromagnétique et les moments piégés.
En effet, de même que ces moments piégés se couplent avec le ferromagnétique, ils
doivent également se coupler avec les moments de surface de l’antiferromagnétique. Ce
terme s’exprime par une énergie −~h ~MAF pour chaque variant.

– Effet d’épaisseur de l’antiferromagnétique. La colonne antiferromagnétique ne tourne
pas nécessairement en bloc, car les moments sont couplés de proche en proche et que le
couple sur l’antiferromagnétique est appliqué seulement sur le plan d’interface. Ainsi, il
devrait exister un couple de rappel entre les moments antiferromagnétiques de surface et
la direction des moments dans l’épaisseur de l’antiferromagnétique. L’énergie associée à
ce terme s’exprime sous la forme −K( ~MAF~ei) pour un variant orienté selon la direction
~ei. Nous avons étudié l’effet de l’introduction de ce terme.

L’introduction d’un terme de rappel angulaire introduit à une contrainte supplémentaire
dans le système entre les deux variants, tendant à fixer plus rigidement leurs orientations
relatives. L’introduction d’un tel terme conduit à des cycles de forme légèrement différente
(figure 2.62). L’introduction de ce terme n’a pas permis d’améliorer significativement l’adé-
quation avec les mesures, alors que les seuls termes déjà introduits permettaient de reproduire
les comportements observés. Il est d’autre part difficile de déterminer si un terme explicite
de couplage existe entre deux variants. La structure magnétique à l’interface entre deux va-
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Fig. 2.62 – Cycles d’hystérésis obtenus après introduction d’un couplage entre les moments
de l’antiferromagnétique et du ferromagnétique. Sur cet exemple, la direction des moments
compensés est choisie selon l’angle 0 (direction [100]) et 13π/40.

riants ne permet pas nécessairement l’existence d’un tel couplage. Enfin, les variants sont
ici de petite taille par rapport à la largeur d’une paroi au sein du ferromagnétique. Le cou-
plage entre chacun des deux variants et le ferromagnétique conduit donc, indirectement, à
un couplage entre les deux variants. Nous n’avons ainsi pas jugé utile d’introduire un terme
supplémentaire, dont l’amplitude est par ailleurs difficile à évaluer.

L’introduction d’un terme de paroi partielle dans le fer pourrait aussi être envisagé. L’ob-
servation d’une couche de Fe couplée [13] de 11 nm a déjà révélé la présence d’une paroi
partielle pouvant atteindre π/3 d’amplitude.

Au final, le modèle nous a permis de reproduire avec succès des propriétés importantes
des mesures effectuées. Notamment, ce modèle permet d’expliquer l’évolution angulaire de
propriétés telles que le décalage du cycle. Sa pertinence particulière est de prendre en compte
un nombre limité d’énergies pour rendre compte de ces propriétés. Il est cependant simplifié
pour plusieurs raisons :

– le mode de retournement choisi, celui du retournement cohérent, dont nous avons vu
(paragraphe 2.2.4) dans quelle mesure il s’appliquait à nos échantillons. Nous avons déjà
expliqué que ce choix entrainait une difficulté particulière à simuler les cycles près des
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Fig. 2.63 – Évolution angulaire du champ coercitif dans différentes situations d’anisotropie. À
gauche, résultat obtenu avec un seul variant. Lobe plus petit (trait épais, vert) : sans anisotro-
pie ; lobe plus grand (trait tireté, jaune) : avec anisotropie d’ordre 4 dans le ferromagnétique.
À droite, avec les deux variants (même remarque).

directions de facile aimantation du fer, mais que cela n’était pas un défaut majeur ;
– le retournement est supposé planaire. Cette hypothèse a été discutée dans la littéra-

ture. Certains [42] ont fait valoir que les modèles de retournement purement planaires
n’étaient pas suffisants pour décrire les systèmes couplés. Le recours à un retournement
tridimensionnel complique cependant grandement les calculs ;

L’introduction du terme de couplage entre les moments piégés et les moments antifer-
romagnétiques donne des cycles de taille légèrement modifiée, mais nécessite, pour obtenir
des cycles de forme attendue, à renforcer l’anisotropie de l’antiferromagnétique, donnant un
rapport (J/e)/KAF ≈ 1. Une solution réside peut-être dans cette voie.

2.3.6 Anisotropie induite

Le système étudié et le modèle proposé ont la propriété remarquable d’induire une ani-
sotropie dans le ferromagnétique. Cela s’est vu à travers l’étude angulaire réalisée plus haut.
Dans le cas de la modélisation, cela peut être mis en évidence en étudiant le système où le
ferromagnétique ne présente pas d’anisotropie intrinsèque. Cela revient, dans les équations
présentées au paragraphe 2.3.1, à poser KF

4 = KF
2 = 0 de façon à annuler les termes d’aniso-

tropie du ferromagnétique. Malgré cela, l’évolution angulaire simulée pour le ferromagnétique
continue de montrer deux termes d’ordre 2 (figure 2.63). Ce terme d’anisotropie se comprend
aisément puisque nous étudions un système bivariant, qui se caractérise par la présence de
deux anisotropies d’ordre 2 d’axes principaux perpendiculaires entre eux.

Si l’on tient compte des deux variants dans le calcul, le champ coercitif du ferromagnétique
augmente sensiblement. L’anisotropie induite par l’antiferromagnétique s’ajoute ainsi à celle
du ferromagnétique.

2.3.7 Cas du permalloy

Là où l’analyse de l’anisotropie induite prend un intérêt particulier est l’étude du cas
du permalloy. En effet, l’absence d’anisotropie intrinsèque au permalloy fait que la seule
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anisotropie éventuellement observée doit être induite par l’antiferromagnétique. Le modèle
proposé permet de rendre compte de l’évolution angulaire du champ coercitif, en utilisant des
paramètres légèrement différents de ceux utilisée dans le cas du fer. D’une part, l’aimantation
à saturation du permalloy est, à température ambiante, près de deux fois moindre de celle du
fer, et d’autre part, l’obtention d’une évolution angulaire « carrée » (figure 2.64) nécessite
d’utiliser un coefficient de couplage bien plus faible que dans le cas du fer : J/MF = 5 mT
pour le cas du permalloy au lieu de J/MF = 20 mT dans le cas du fer. L’aimantation à
saturation étant elle-même deux fois plus faible : JFe/JNiFe ≃ 8. Pour interpréter ce coefficient
de couplage plus faible, nous pouvons avoir recours à plusieurs arguments.

Arguments basés sur la structure

D’une part, un point incontournable est la différence de structure entre fer et permalloy.
En effet, le fer épitaxié sur MnPt adopte une structure cubique centrée, tournée de π/4 par
rapport au plan de la couche comme représenté sur la figure 2.19. Compte tenu de cette
rotation le paramètre de maille effectif ae =

√
2a. Si on utilise la paramètre de maille du

composé massif, a ≃ 0, 286 64 nm [165], cela donne ae ≃ 0, 405 4 nm. Le désaccord de maille
entre le paramètre en volume du fer et la maille de MnPt, sur laquelle la couche de fer est
déposée, est ainsi de 3, 9 %.

En revanche, la structure FeNi est de type cubique à faces centrées. Son paramètre de
maille en volume est de 0, 361 4 nm, par interpolation à partir des données de la réf. [166]
et des tables de conversion de [167]. Le désaccord de maille entre la valeur en volume du
permalloy et la maille sur laquelle il s’épitaxie est ainsi de 7, 6 %. Ce plus grand désaccord
pourrait être à l’origine de défauts dans la couche ferromagnétique, près de l’interface. La
structure de l’interface pourrait ainsi être perturbée, conduisant à un couplage moindre entre
la couche ferromagnétique et la couche antiferromagnétique. Une mesure du paramètre de
maille de NiFe dans le système épitaxié NiFe/Pt donne la valeur de 0, 352 nm. Cette valeur
dans la couche mince, plus faible que la valeur prévue en volume, pourrait s’expliquer par un
écart sur la composition, c’est-à-dire un taux trop élevé de nickel dans l’échantillon. Quoi qu’il
en soit, le désaccord de paramètre de maille entre FeNi et la couche tampon de Pt atteint ainsi
10 % et une valeur aussi grande doit nécessairement conduire à un taux de défauts d’interface
important.

Notons que d’autres auteurs ont étudié des couches Fe/MnF2 où Fe est polycristallin et
MnF2 bicristallin ([59, 139]). Le caractère polycristallin de la couche ferromagnétique n’a pas
empêché qu’apparaisse les traits caractéristiques des interactions entre un ferromagnétique
et un bicristal. Dans ces conditions, comment expliquer qu’une interface même fortement
perturbée puisse conduire à une absence de couplage d’échange ?

Une autre possibilité est que, pour des raisons de mobilité atomique ou pour accommo-
der la différence de paramètre de maille, la couche d’interface ait une composition chimique
différente. Une telle couche pourrait avoir pour effet de découpler les deux couches MnPt et
FeNi.

La possibilité d’une interdiffusion à l’interface, conduisant à un mélange entre les espèces
chimiques, semble exclue : les dépôts étant réalisés à température ambiante, la probabilité de
migration d’atomes entre plans est faible.
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Arguments basés sur les propriétés magnétiques

Au final, les arguments basés sur la structure ne sont pas satisfaisants pour expliquer
les résultats expérimentaux. En effet, nous avons vu au paragraphe 2.2.3 qu’un champ de
décalage peut être produit dans une bicouche FeNi/MnPt pour un champ de recuit de [100]
mais pas dans la direction [110]. Compte-tenu du caractère inattendu de ce résultat, un soin
particulier a été apporté à vérifier la reproductibilité de ces expériences. Il nous faut alors
recourir à des arguments basés sur les propriétés magnétiques.

Dans le cas du permalloy, la constante de couplage est du même ordre de grandeur et
un peu plus importante que dans le cas du fer. On peut donc supposer qu’intrinsèquement,
l’alignement du ferromagnétique est aussi bon dans le cas du permalloy que dans le cas du
fer.

Cependant, la température de Curie du permalloy est plus basse que celle du fer (869 K
au lieu de 1 043 K). Lors d’un recuit sous champ à 570 K, le rapport des aimantations à
saturation entre le permalloy et le fer devient encore un peu plus faible, soit 0, 42 à cette
température [168].

D’autre part, le couplage avec la couche antiferromagnétique a été trouvé, dans les simu-
lations, bien plus faible dans le cas du permalloy que dans le cas du fer. Il est alors possible
d’expliquer l’absence de décalage d’échange dans le cas des expériences réalisées avec un champ
appliqué lors du recuit orienté dans la direction [110]. En effet, dans le cas du recuit avec un
champ appliqué dans la direction [100], la création de moments piégés dans le volume est
possible car l’aimantation du permalloy est parallèle à cette direction, et qu’au moins un des
variants présente une anisotropie qui favorise une orientation parallèle à celle du permalloy.
Pour la direction de champ de recuit [110], la direction de l’aimantation du permalloy n’est
jamais parallèle à la direction d’anisotropie des variants. L’aimantation à saturation du per-
malloy étant presque deux fois plus faible que celle du fer, il est possible que le couplage
avec la couche de permalloy ne suffise pas à orienter parallèlement à sa direction les moments
portés par les cristallites. La création de moments piégés dans une direction donnée n’est
alors pas possible. La modification des propriétés du champ coercitif est cependant compa-
tible avec l’absence de champ de décalage. Des simulations effectuées par d’autres auteurs
montrent qu’un antiferromagnétique compensé FeMn peut induire une anisotropie d’ordre 4
dans une couche de permalloy, mais que certaines conditions liées à l’interface sont requises
en supplément pour obtenir en outre un décalage d’échange [47]. Pour tester cette hypothèse,
il serait possible de réaliser un recuit sous champ en présence d’un champ plus élevé que
les 0, 35 T utilisés (la procédure expérimentale est expliquée à l’annexe A.4), permettant un
meilleur alignement de la couche ferromagnétique.

L’absence de décalage obtenue pour une direction spécifique de FeNi/MnPt est intrigante
compte-tenu des résultats de la réf. [79] où les auteurs ont étudié ces dépôts déposés sur
plusieurs types de substrat et pour plusieurs compositions. Un champ de décalage a ainsi été
mesuré dans le cas de couches de type d’empilement et d’épaisseurs proches de celles utilisées
ici : NiFe/MnPt/MgO. La procédure de dépôt différait par la température de dépôt de 670 K
pour l’antiferromagnétique, 370 K pour le ferromagnétique, et par la présence d’un champ
planaire lors du dépôt.
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Fig. 2.64 – Évolution angulaire du champ coercitif obtenu par simulation (vert, trait épais)
dans le cas du permalloy : pas d’anisotropie intrinsèque, aimantation plus faible. L’obtention
de la forme adéquate nécessite l’utilisation d’une constante de couplage de J/MF = 5 mT au
lieu de 20 mT. En surimposition (jaune, trait tireté), une évolution angulaire expérimentale. La
courbe expérimentale est celle donnée sur la figure 2.39. Ces deux courbes ont été normalisées
à la même amplitude maximale.

2.3.8 Conclusion

Le modèle présenté ici permet ainsi de reproduire les traits essentiels des mesures effectuées
sur les échantillons FeNi/MnPt et Fe/MnPt. Ces résultats sont cohérents avec les mesures de
la réf. [169]. En effet, ces auteurs ont montré, dans le cas de FeF2, que les moments non com-
pensés de l’antiferromagnétique tournent avec le ferromagnétique lorsqu’ils sont en surface,
mais demeurent piégés à plus grande profondeur (au-delà de 3, 5 nm). D’autre part, une forte
anisotropie des propriétés magnétiques avait déjà été observée dans la littérature pour le sys-
tème NiO/Co. Une interprétation suivant le modèle de Stoner-Wohlfarth avait également été
proposée. Notre approche se distingue cependant par le fait que les termes d’anisotropies dans
l’évolution angulaire des propriétés est induite par une structure bivariée de l’antiferromagné-
tique [170]. Cependant, une limitation de notre modélisation est de supposer un retournement
cohérent, et nous verrons plus loin dans quelles conditions cette hypothèse est vérifiée sur nos
échantillons. Une autre limitation est de contraindre l’évolution des moments magnétiques
dans un plan. Cette hypothèse est largement justifiée pour le ferromagnétique, dont l’aiman-
tation est contrainte par l’anisotropie planaire et par le couplage avec le champ extérieur.
Cependant, pour les moments non piégés de l’antiferromagnétique, des auteurs ont montré
que l’hypothèse des moments planaires n’est pas satisfaisante [40].



3
Système à anisotropie
perpendiculaire

3.1 Introduction

Dans cette partie nous nous intéresserons au système MnPt à anisotropie magnétique
perpendiculaire. En effet, ce système présente à la fois un intérêt fondamental et appliqué.

Du point de vue des applications, les matériaux les plus utilisés aujourd’hui pour l’enregis-
trement magnétique sont à aimantation planaire. Cependant, le stockage d’éléments d’infor-
mation codées par une aimantation planaire longitudinale conduit à l’existence de domaines
d’aimantation de même direction et de sens opposées, placés tête bêche (figure 3.1, schéma
de gauche). Le champ démagnétisant créé par chacun des bits tend à déstabiliser les bits
voisins d’aimantation opposée. À l’inverse, dans le cas d’un ferromagnétique présentant une
anisotropie perpendiculaire à la couche, les aimantations issues de chaque bit se stabilisent
mutuellement, contribuant à la pérennité de l’information.

De plus, la volonté de réaliser des supports d’enregistrement disposant d’une densité d’in-
formation toujours plus élevée conduit naturellement à diminuer la taille des grains magné-
tiques stockant l’information. Pour un matériau donné, un volume de grain plus faible réduit
la durée de stabilité de l’information stockée. De façon à conserver une durée d’enregistre-
ment longue malgré une taille de grains plus faible, des matériaux à forte anisotropie, tels que
FePt, peuvent être utilisés. Cependant, le champ coercitif du grain d’information augmente
avec l’anisotropie du matériau. Une telle augmentation pose des problèmes technologiques
en ce qui concerne la conception de la tête d’écriture, qui doit être capable d’appliquer un
champ supérieur au champ coercitif. Une solution possible à ce problème consiste à recourir
à un support d’enregistrement à anisotropie perpendiculaire. En effet, dans ce cas, il est plus
aisé d’appliquer un champ intense dans le matériau à l’aide d’une tête d’écriture dans cette
configuration [171].

Du point de vue fondamental, les systèmes à anisotropie perpendiculaire présentent éga-
lement des aspects d’intérêt majeur. Le couplage des spins dans cette configuration est peu
connu. Ainsi, les études des effets liés à la configurations des spins à l’interface lors du cou-
plage, l’effet de la rugosité d’interface, le mode de retournement, sont à renouveler pour ces
systèmes. Plus particulièrement, il existe peu de travaux sur des systèmes antiferromagné-
tiques monocristallins. Pour ces raisons, nous avons exploré la voie de synthèse de l’alliage
MnPt monovariant, présentant un axe c (001) perpendiculaire au plan de la couche mince et
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Fig. 3.1 – Illustration d’une piste magnétique d’un média à matériau ferromagnétique pla-
naire (à gauche) et à ferromagnétique perpendiculaire (à droite). Le schéma met en évidence
les lignes de champ créées par l’aimantation de la couche, à l’interface entre deux bits d’in-
formation opposées.

dont la surface porterait, dans l’hypothèse simple d’une prolongation de la configuration de
volume, des spins magnétiquement compensés perpendiculaires au plan de la couche.

3.2 Croisance et structure

L’objectif de cette étude est d’obtenir des moments magnétiques perpendiculaires à la
couche. Or, compte tenu de la structure magnétique de MnPt (voir chapitre 4.1), l’obtention
de moments perpendiculaires à la couche suppose l’élaboration d’un cristal présentant un axe
c perpendiculaire à la couche. Cependant, nous avons vu que le codépôt de l’alliage MnPt
conduit à un axe c dans le plan de la couche, avec la présence des deux variants possibles, d’axes
c suivant les directions [100] et [010] du substrat Pt (001). Un ordre chimique élevé est obtenu
dès la température ambiante, et nous avons retrouvé des structures pour l’essentiel présentant
ces mêmes caractéristiques pour des dépôts effectués à des températures plus élevées, jusqu’à
500 C̊.

Pour favoriser la croissance de la structure L10 de l’alliage selon l’axe perpendiculaire à
la couche, nous nous proposons de déposer en alternance des couches atomiques pures Mn
et Pt. Cette méthode de dépôt prédispose à la formation d’un ordre chimique avec l’axe c
perpendiculaire au plan de la couche.

3.2.1 Élaboration

Nous allons élaborer des échantillons constitués d’alternances régulières de plans de man-
ganèse et de platine, l’axe d’anisotropie étant perpendiculaire au plan de l’échantillon. Des
études antérieures réalisées au sein du laboratoire ont montré l’efficacité de cette technique
dans le cas des alliages FePd et FePt.

Dans le cas du FePd, un ordre chimique à longue distance uniaxe mais très faible (≃
0, 1) est obtenu lors d’une croissance couche par couche effectuée à température ambiante.
L’ordre à courte distance est cependant significatif avec un net excès de paires Fe-Pd orientées
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perpendiculairement au substrat, ce qui a été mis en évidence par des mesures exafs menées
au lure aussi bien qu’à l’esrf [172]. Dans le cas de l’alliage FePt, les mêmes conditions de
dépôt conduisent à un ordre chimique à longue distance plus élevé (0, 4 . S . 0, 5). Il est
tentant d’attribuer ce dernier résultat à une moindre interdiffusion entre plans atomiques lors
du dépôt (la mobilité du platine étant moindre que celle du palladium).

Les couches à anisotropie perpendiculaire sont réalisées dans la même enceinte et dans
des conditions identiques aux dépôts précédents. Les flux atomiques sont ajustés de telle
sorte que le temps de remplissage d’une monocouche atomique soit de 3, 8 s. Chacun des
évaporateurs est équipé d’un masque mû pneumatiquement, permettant de couper les flux vus
par l’échantillon. Ces caches sont activés alternativement de façon à laisser le flux atteindre
l’échantillon durant la durée voulue. Un temps d’attente de 1 s est ajouté entre les ouvertures
successives des caches. L’insertion de ce temps supplémentaire a un effet favorable sur la
qualité de la croissance, annulant ou réduisant considérablement l’effet de dédoublement de
pics de surstructure qui était observé dans le cas de FePd (comparer les figures 3.9 et 3.10).
Nous choisissons d’élaborer des dépôts de MnPt composés de 78 couches de Mn alternées
avec 78 couches de Pt. Cela conduit à une épaisseur de couche très proche de celle des
couches obtenues précédemment par codépôt (30 nm). Dans le cas où la couche de MnPt
est couplée avec une couche de ferromagnétique, la couche d’interface est choisie comme étant
de manganèse, puisque le manganèse porte un moment magnétique nettement plus important
que celui porté par le platine.

3.2.2 Effet de la température du substrat

Des dépôts ont été réalisés à différentes températures de substrat, entre la température am-
biante et 450 C̊. Les propriétés magnétiques comme structurales ont été étudiées en fonction
de cette température.

Suivi de la croissance

La croissance a été suivie in-situ par diffraction d’électrons en incidence rasante, selon
le même azimut que sur la figure 2.3. La figure 3.2 montre que, pour le dépôt effectué à
température ambiante, des variants dans le plan existent, alors que la présence de variant à
axe c perpendiculaire à la couche ne peut être mise en évidence. Pour le dépôt effectué à 350 C̊,
la présence de variants dans le plan ne peut être mise en évidence. La rugosité du dépôt est plus
faible, ce que montre la présence de tiges de diffraction au lieu de taches. Ces tiges cependant
se superposent aux positions des taches de diffraction correspondant à la présence d’ordre
perpendiculaire à la couche. Ainsi, cela ne permet pas l’observation de l’ordre éventuellement
présent. C’est donc à l’aide de mesures réalisées par des techniques différentes, comme la
microscopie électronique et la diffraction des rayons x, dont les résultats seront présentés plus
loin, que nous caractériserons l’ordre chimique présent dans ces échantillons.

Paramètres de maille

Les mesures montrent que le paramètre de maille mesuré dans la direction perpendiculaire
à la couche décrôıt avec la température de dépôt (table 3.1). Cela signifie que lorsque la
température de dépôt augmente, le rapport c/a diminue, et la maille se rapproche de sa
structure d’équilibre. Le paramètre de maille dans le plan a été mesuré par diffraction de
neutrons (figure 4.4).
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Fig. 3.2 – Observation en diffraction d’électrons en incidence rasante de la croissance de MnPt
déposé en couche par couche, pour deux températures de dépôt. À gauche, observation réalisée
sur un échantillon dont la couche d’alliage a été déposée à température ambiante. À droite,
observation de l’échantillon déposé à 350 C̊. Au moment de l’observation, les échantillons ont
pour composition MnPt (76 bicouches)/Pt (45 nm).

T (̊ C) c (nm) incertitude

30 0, 384 7 ±0, 6 × 10−12 m
250 0, 375 7 ±1, 8 × 10−12 m
350 0, 374 6 ±0, 1 × 10−12 m
450 0, 373 2 ±0, 5 × 10−12 m

Tab. 3.1 – Paramètre de maille en fonction de la température de dépôt, dans le cas d’échan-
tillons MnPt déposés selon la technique des couches alternées. L’incertitude indiquée corres-
pond à l’écart-type entre plusieurs mesures du même échantillon pour des pics de diffraction.
On rappelle la valeur du paramètre c dans le cas de l’alliage massif (tableau 2.4) : 0, 366 47 nm.
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pic température (̊ C)
30 250 350 450

001 51 100 88 121
002 68 76 80 82
003 82 177 261 290
004 141 - 354 339

Tab. 3.2 – Évolution de la largeur des domaines cohérents dans la direction q// de l’espace
réciproque, mesurée par 1/lω1/2 et exprimée en unités de 10−12 m. lω1/2 est la largeur à mi-
hauteur du pic mesuré par une rotation selon l’axe ω, dans les conventions de la figure A.3.
La largeur du pic 001 dans le cas 350 C̊ est la seule qui ne pas s’insère pas dans la pro-
gression remarquée dans le cas des autres mesures et d’autres températures. Cependant, les
volumes intégrés calculés à partir de ces pics donnent un ordre chimique qui s’insère dans une
progression continue, ainsi qu’il sera vu à la table 3.3.

L’évolution du paramètre de maille perpendiculaire au plan avec la température du sub-
strat lors du dépôt montre que la réalisation d’un dépôt à une température légèrement supé-
rieure à la température ambiante conduit déjà à une diminution notable du rapport c/a. Pour
des températures encore plus élevées, l’évolution avec la température est moins marquée, mais
monotone. Un phénomène thermiquement activé, probablement lié à la migration des atomes,
intervient ainsi à une température à peine supérieure à l’ambiante. À l’inverse du paramètre
de maille perpendiculaire à la couche, le paramètre de maille dans le plan ne varie pas, car
cette distance est fixée par l’épitaxie sur la couche de platine.

Les largeurs de raies permettent de calculer une longueur de corrélation, les deux grandeurs
étant inversement proportionnelles. La taille des domaines cohérents ainsi mesurés varie de la
même façon que la taille des cristallites, si l’on suppose que les autres sources d’élargissement
(contraintes dans le matériau et élargissements instrumentaux) sont constantes. Les mesures
montrent une évolution de la longueur de corrélation allant du simple au double entre la
température ambiante et la plus haute température étudiée (table 3.2 et figure 3.3). Nous
en concluons qu’une plus haute température favorise la croissance de domaines de taille plus
importante. Remarquons que la largeur du pic noté 002 évolue très peu avec la température.
Le pic 002 du MnPt n’est en effet pas séparé du pic 002 du platine. L’intensité de ce dernier
étant très grande, il masque l’évolution du pic 002 du MnPt.

3.2.3 Croissance et ordre chimique

L’ordre chimique, dont nous avons déjà souligné l’importance dans l’étude des propriétés de
l’alliage MnPt, sera étudié ici à l’aide de techniques de rayons x et de microscopie électronique
en transmission. Comme pour les échantillons à anisotropie planaire, nous nous attacherons
à quantifier cet ordre chimique et à caractériser la répartition des zones ordonnées au sein de
l’échantillon.

Cristallites

À l’aide de la microscopie électronique en transmission, il nous est possible de caractéri-
ser l’orientation de l’axe de croissance des cristallites et de donner leur répartition dans la
couche. Nous nous sommes plus particulièrement concentrés sur l’échantillon déposé à plus
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Fig. 3.3 – Évolution de la largeur des pics de l’alliage MnPt (dans l’espace réciproque) obtenus
pour différentes températures de dépôt, en excluant le pic noté 002 (convolué avec le platine).
L’axe des abscisses donne la température du substrat lors du dépôt (̊ C), l’axe des ordonnées
donne 1/lω1/2 en unités de 10−12 m, tel que calculé à la table 3.2. La demi-hauteur de la
barre correspond à l’écart-type des valeurs utilisées pour le calcul de la valeur moyenne. Les
mesures ont été faites sur des échantillons Pt (3 nm)/MnPt (78 bicouches)/Pt (45 nm)/Cr
(3 nm)/MgO (100).

haute température, dont nous supposons en raison des résultats précédents qu’il s’agit des
échantillons présentant le plus fort degré d’ordre chimique.

Les images en diffraction électronique d’une coupe transverse (figure 3.4) montrent l’épi-
taxie réalisée. Les taches sont intenses et nettement définies. Nous pouvons observer sur le
cliché de diffraction les taches de surstructure 001. Il ne montre aucune tache de surstructure
correspondant aux variants planaires. La répartition du variant à axe c perpendiculaire à la
couche a été obtenue par champ sombre sur la tache de surstructure 001 (figure 3.5). Cette
répartition montre des grains ordonnés qui croissent perpendiculairement à la surface de la
couche et qui remplissent la plus grande partie du volume déposé. L’observation en champ
sombre des pics 001 et 110, correspondant aux variants d’axe planaire, ne donne aucun signal,
montrant l’absence de variants d’axe c planaire. L’observation en haute résolution du même
échantillon (figure 3.6) confirme la présence de la période double caractéristique de l’ordre
chimique.

3.2.4 Quantification de l’ordre chimique

Les observations de microscopie électronique nous ont permis de mettre en évidence, dans
le cas des échantillons déposés couche par couche à température élevée, un ordre chimique
caractérisé par un axe c perpendiculaire à la surface de la couche. Cependant, comme signalé
plus haut, l’étude quantitative de l’ordre chimique est réalisée plus aisément par une technique
de diffraction des rayons x, que nous avons à nouveau retenue.

La mesure du paramètre d’ordre à l’aide de la diffraction des rayons x se fait de la même
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Fig. 3.4 – Image en diffraction électronique d’un échantillon Pt (3 nm)/Fe (10 nm)MnPt
(78 bicouches)/Pt (45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100) déposé par la technique de couche par
couche, à 350 C̊, montrant un ordre chimique préférentiel dans la direction hors plan. La
numérotation indiquée fait référence aux pics du MnPt, par rapport au substrat de platine.
Les autres mentions portées identifient la couche à l’origine du pic considéré. Ce cliché de
diffraction a été réalisé en aire sélectionnée sur une coupe transverse de l’échantillon. Le MgO
ne contribue pas au signal de diffraction sur l’aire choisie.

Fig. 3.5 – Observation en microscopie électronique en transmission d’un échantillon de MnPt
déposé couche par couche. L’observation est réalisée en champ sombre sur la tache 001 (dans
la notation de la figure 3.4), c’est-à-dire que les zones claires montrent la répartition du variant
à axe c perpendiculaire à la couche.
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Fig. 3.6 – Image en microscopie électronique en transmission et en haute résolution d’un
échantillon de MnPt déposée en couche par couche sur un substrat de platine. L’existence
d’une orientation préférentielle pour le variant à axe c perpendiculaire au plan de la couche
est nettement visible. Elle correspond à la période double observée dans la direction [001].

T (̊ C) S⊥ S//

30 0, 04 0, 13
250 0, 61 -
350 0, 82 0, 15
450 0, 97 négligeable

Tab. 3.3 – Évolution du paramètre d’ordre à longue distance avec la température du substrat
lors du dépôt.

façon qu’il a été fait précédemment pour les dépôts à anisotropie planaire, les spécificités du
cas perpendiculaire sont détaillées à l’annexe B.4.

L’observation des courbes de diffraction des rayons x (figure 3.7) pour des échantillons
dont la couche d’alliage a été déposée pour différentes températures de substrat montre une
augmentation de l’aire du pic 001 caractérisant l’ordre chimique et permet également d’illus-
trer l’évolution du paramètre de maille de l’alliage MnPt (mentionnée à la table 3.1).

Le calcul du paramètre d’ordre à longue distance en fonction de la température du substrat
lors du dépôt montre une évolution monotone de l’ordre caractérisé par un axe c perpendi-
culaire à la couche (table 3.3). Cet ordre augmente avec la température du substrat lors du
dépôt, très significativement dès la plus basse température étudiée. En revanche, jusqu’à une
température assez élevée, le paramètre d’ordre associé aux variants planaires change peu,
avant de décroitre aux températures les plus élevées. Cette différence de comportement tra-
duit vraisemblablement la difficulté à nucléer et à crôıtre des variants planaires alors que le
mode de dépôt favorise évidemment le variant perpendiculaire.
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Fig. 3.7 – Mesures θ − 2θ faites sur des échantillons Pt (3 nm)/MnPt (78 bicouches)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100) déposés pour différentes températures de substrat. On note
l’évolution du pic 001 d’ordre de MnPt, qui augmente en hauteur avec la température de
dépôt. L’indexation indiquée par des nombres seuls correspond à MnPt. Les pics notés MgO,
correspondent au substrat, pour les raies Kα et Kβ du Cobalt ainsi que les harmoniques de
type λ/2. Les autres pics très fins présents sur les échantillons déposés à température ambiante
sont liés au MgO. Les pics notés Pt correspondent à la couche tampon de platine. Le pic de
faible intensité situé vers 7 nm−1 peut être lié à la couche de mouillage de chrome. Les axes
des abscisses est en unités de l’espace réciproque q = sin θ/λ (nm−1). Les ordonnées sont en
unité arbitraire d’intensité.
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Fig. 3.8 – diffraction des rayons x sur un échantillon Pt (3 nm)/MnPt (78 bicouches)/Cr
(3 nm)/MgO (100), le vecteur de diffusion étant perpendiculaire à la couche. L’abscisse est
en unités de l’espace réciproque (nm−1), l’ordonnée donne l’intensité (en coups par seconde,
échelle logarithmique, décalage arbitraire). Trois courbes sont affichées : l’état initial (après
recuit à 300 C̊ pendant 30 min), le même échantillon après un recuit à 450 C̊ pendant 1 h,
et après un recuit additionnel de 1 h à cette température.

T (̊ C) paramètre d’ordre

300 ≃ 0, 11
450 ≃ 0, 5
450 ≃ 0, 55

Tab. 3.4 – Paramètre d’ordre d’un échantillon MnPt couche par couche à température am-
biante sur substrat platine, en fonction de l’étape du recuit.

3.3 Recuits

Dans cette section, nous étudions l’effet d’un recuit prolongé de l’alliage MnPt déposé
couche par couche à température ambiante. En effet, dans la littérature, de nombreuses
études (voir paragraphe 1.3) montrent la possibilité de contrôler l’ordre chimique par recuit.
Un échantillon MnPt/Pt est ainsi préparé dans des conditions comparables aux échantillons
précédents. Il est étudié à l’aide de mesures de diffraction des rayons x entre les étapes de
recuit.

La mesure effectuée après l’étape initiale, un recuit effectué à 300 C̊ pendant 30 min,
montre que les paramètres de maille ne sont pas affectés par ce recuit. Nous choisissons
d’effectuer les deux recuits suivants à la température de 450 C̊, suffisante pour obtenir une
migration significative en volume dans le matériau.

La mise en ordre a lieu durant la première heure de recuit et aucune évolution significative,
que ce soit pour les paramètres de maille, largeurs de pics ou volume intégré, ne survient après
la deuxième heure de recuit (voir figure 3.8). Notons que le paramètre c diminue notablement,
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passant de 0, 384 nm à 0, 372 nm après le premier recuit à 450 C̊, parallèlement à l’augmen-
tation du paramètre d’ordre chimique. Cette évolution de paramètre de maille est comparable
à celle observée dans le cas du dépôt effectué couche par couche à haute température (table
3.1). Les pics correspondants à la mise en ordre avec un axe c dans la plan restent faibles,
avec I002/I102 ≃ 103.

Cette étude montre que le recuit à une température de 450 C̊ est une méthode envisageable
pour augmenter le paramètre d’ordre correspondant à l’axe c perpendiculaire, sans pour autant
faire apparaitre significativement l’ordre correspondant à l’axe c dans le plan. Cependant, le
paramètre d’ordre à longue distance après recuit est inférieur à celui obtenu par la méthode
de dépôt couche par couche à température élevée.

3.4 Irradiation

Dans les parties précédentes de ce travail, nous avons cherché à ajuster l’ordre chimique
des échantillons en nous plaçant dans des conditions de dépôt particulières. Ainsi, nous avons
réalisé des dépôts couche atomique par couche atomique. L’irradiation par ions légers est une
méthode qui pourrait permettre d’obtenir un effet similaire, pour une température de procédé
plus basse que celles mises en jeu par les autres méthodes exposées. En effet, les lacunes
atomiques créées dans le volume du matériau lors de l’irradiation ont pour effet d’accroitre
considérablement les processus de diffusion. Ici, nous nous intéresserons plus particulièrement
à une irradiation par des ions légers He+. Ce sont les chocs entre les ions He+ et les atomes de
l’alliage qui peuvent provoquer le déplacement des atomes d’alliage et provoquer l’apparition
de couples lacunes/atomes interstitiels [173]. La présence de lacunes dans un échantillon où
préexiste un ordre local peut ensuite conduire à une mise en ordre vers la structure L10 pour
des températures modérées [174].

Les détails instrumentaux du dispositif d’irradiation sont fournis au paragraphe A.5. Nous
effectuons ici des irradiations par des ions He+ d’énergie 10 kV, pour une dose de 2 × 1016

cm−2.

3.4.1 Échantillon de FePd

Au sein du laboratoire, les recherches précédentes sur les effets de l’irradiation ont été
menées sur des installations du Centre de spectrométrie nucléaire et de spectrométrie de masse
(csnsm), laboratoire du cnrs à Orsay. Nous disposons maintenant d’un outil d’irradiation
couplé au bâti d’épitaxie. De façon à vérifier que l’irradiation par ions He+ est réalisée dans
des conditions adéquates, un échantillon FePd/Pd a été observé en premier lieu. Les études
antérieures ont en effet montré l’efficacité de l’irradiation dans le cas de ce type d’échantillons.

L’étude par diffraction des rayons x de l’échantillon avant irradiation (figure 3.9) montre
que le pic 001, révélateur de l’ordre chimique, est présent, mais de faible intensité. Le para-
mètre d’ordre de l’échantillon avant irradiation est S ≃ 0, 3. Le pic 001 est dédoublé : il est
constitué de deux pics fins situés de part et d’autre de la position attendue. Le pic 002 ne
présente pas cette particularité. Nous pouvons attribuer ce phénomène à la différence entre
le paramètre de maille et la fréquence spatiale imposée par la procédure de dépôt couche par
couche [172].

Une irradiation de l’échantillon pour une dose de 2 × 1016 cm−2, à une température de
250 C̊ est réalisée. Après irradiation, le paramètre de maille du FePd dans la direction per-
pendiculaire à la couche se rapproche légèrement de celui du platine. Cela peut traduire un
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Fig. 3.9 – diffraction des rayons x sur un échantillon de FePd, le vecteur de diffusion étant
perpendiculaire à la couche. L’abscisse est en unités de l’espace réciproque (nm−1), l’ordonnée
donne l’intensité (en coups par seconde, échelle logarithmique, décalage arbitraire). Les pics
[00l] du FePd sont indexés. Deux courbes sont dessinées : avant irradiation (en bas), après
irradiation (en haut).

léger enrichissement en platine lié à l’interdiffusion entre la diffusion au sein du matériau in-
duite à l’interface entre le l’alliage et le substrat. Le pic de surstructure 001 n’est plus séparé
en deux composantes, et il est plus large qu’auparavant. Compte-tenu de son augmentation
de volume, le paramètre d’ordre à longue distance atteint S ≃ 0, 6.

3.4.2 Échantillon de MnPt

Un échantillon de MnPt/Pt couche par couche est préparé dans les conditions détaillées
au paragraphe 3.2.1. L’irradiation est réalisée dans des conditions similaires à l’échantillon de
FePd.

L’irradiation conduit à un résultat très différent du cas du FePd (figure 3.10). En effet,
après irradiation, le pic 001 n’augmente pas sensiblement ni en largeur dans la direction q⊥
ni en intensité. En revanche, les pics de MnPt et du substrat Pt, qui sont séparés avant
irradiation, se superposent après irradiation. Cela traduit, comme dans le cas du FePd, un
rapprochement des paramètres de maille lié à une interdiffusion à l’interface. Cependant, à
l’inverse du cas du FePd, la largeur des pics de diffraction dans la direction q⊥ augmente
sensiblement (effet particulièrement visible sur le pic 004). La largeur plus grande des pics
004 de Pt et de MnPt montre que les paramètres de mailles de ces deux couches présentent
une dispersion plus importante. On peut attribuer cette dispersion à une diffusion plus grande
à l’interface entre les deux couches.

Les pics de diffraction correspondant à des variants planaires ont été étudiés. Avant comme
après irradiation, leur intensité est très faible, de l’ordre du coup par seconde, donnant un
rapport d’intensité I002/I102 ≃ 104. Pour comparaison, dans le cas d’un échantillon codéposé
à température ambiante, majoritairement ordonné avec l’axe c dans le plan, ce même rapport
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Fig. 3.10 – diffraction des rayons x sur un échantillon Pt (3 nm)/MnPt (78 bicouches)/Cr
(3 nm)/MgO (100), le vecteur de diffusion étant perpendiculaire à la couche. Le pic situé
vers 7 nm−1 est attribuable à la couche de chrome utilisée pour le mouillage. L’abscisse est
en unités de l’espace réciproque (nm−1), l’ordonnée donne l’intensité (en coups par seconde,
échelle logarithmique, décalage arbitraire). Deux courbes sont dessinées : avant irradiation
(en bas), après une irradiation de dose 2× 1016 cm−2 à 300 C̊ (en haut). La courbe effectuée
sur l’échantillon montre de nombreux pics secondaires liés au substrat. En particulier, le pic
noté MgO, situé à gauche du pic 001 MnPt ne doit pas être confondu avec le dédoublement
observé dans le cas du FePd (figure 3.9).
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est de l’ordre de I002/I102 ≃ 30. La faiblesse de ces pics d’ordre correspondant à l’axe c dans
le plan montre que cet ordre est négligeable dans l’échantillon non irradié comme irradié.

D’autre part, une phase L12, correspondant à la stœchiométrie MnPt3, pourrait se former
à l’interface en cas d’interdiffusion notable. Les paramètres de mailles de MnPt et MnPt3 étant
proches et la structure L12 conduisant, comme la structure L10, à des pics de surstructure
en position 102, 103. . ., il n’est pas toujours aisé de distinguer les deux. Cependant, nous
n’avons pas observé de pic significatif correspondant à l’axe c planaire de MnPt, qui serait
caractéristique de l’alliage MnPt3. L’interdiffusion est donc faible, ou n’a pas conduit à cette
composition.

La quantification des pics de surstructure correspondant à l’ordre perpendiculaire à la
couche montre que le paramètre d’ordre à longue distance n’augmente pas après irradiation
dans l’alliage MnPt. Avant irradiation, ce paramètre vaut environ S ≃ 0, 23. Après irradia-
tion, sa quantification perd en précision, car l’ampleur de l’interdiffusion entre Pt et MnPt
n’est pas connue, ce qui empêche de déterminer l’épaisseur effective de MnPt qui donne le
signal de surstructure mesuré. Sous hypothèse que la diffusion est suffisamment faible et que
nous pouvons donc conserver les mêmes facteurs de correction avant et après irradiation, le
paramètre d’ordre après irradiation peut être évalué à S ≃ 0, 15.

3.4.3 Conclusion

Nous avons ainsi étudié l’effet d’une irradiation d’une couche de MnPt par ions légers pour
des doses comprises entre 5 × 1015 cm−2 et 1017 cm−2 et pour des températures comprises
entre la température ambiante et 500 C̊. Il semble que, dans le cas de l’irradiation d’une
bicouche MnPt/Pt, la cinétique d’interdiffusion entre les couches de platine et d’alliage MnPt
soit très rapide et conduise à un mélange de l’interface. Également, il peut être avancé que
la nature de l’ordre chimique préexistant à l’étape d’irradiation est un paramètre essentiel
pour le succès de la méthode. Dans le cas de l’alliage FePd, des mesures exafs (Extended
X-Ray Absorption Fine Structure) avaient permis de caractériser l’ordre à courte distance
préexistant. Des simulations numériques montraient que cet ordre à courte distance permet
de sélectionner l’obtention prépondérante du variant à axe c perpendiculaire [174]. À l’opposé,
si avant irradiation coexistent dans les échantillons de MnPt des régions ordonnées et d’autres
chimiquement désordonnées, l’irradiation peut ne pas conduire à faire efficacement crôıtre les
grains ordonnés.



4
Étude de la structure magnétique
de MnPt

4.1 Introduction

Dans ce chapitre, nous nous proposons d’étudier la structure magnétique des alliages
MnPt élaborés en couches minces. Du point de vue fondamental, la connaissance de la struc-
ture magnétique est déterminante pour comprendre l’interaction d’échange. Du point de vue
applicatif, la valeur de la température de Néel des couches antiferromagnétiques est égale-
ment un des critères de choix de l’alliage. La structure magnétique de MnPt ayant déjà été
caractérisée pour l’alliage massif, nous utiliserons ces résultats que nous chercherons à valider
dans le cas des couches minces.

Très peu après leur découverte [175], les neutrons ont été proposés pour des expériences
de diffraction [176, 177]. L’intérêt d’utiliser des neutrons pour ces expériences réside dans leur
couplage avec le moment de spin électronique et nucléaire ainsi qu’avec le moment orbital.
Cette propriété rend les faisceaux de neutrons à même de caractériser la structure magnétique
de matériaux. En particulier, le recours à la diffraction de neutrons est un moyen de choix
pour l’étude de l’état antiferromagnétique [178].

Les mesures de diffraction de neutrons de l’alliage MnPt publiées dans la littérature ont
été faites sur des poudres. Nous nous proposons dans cette partie de vérifier les conclusions de
ces mesures dans le cas de nos couches minces. En particulier, nous chercherons à conformer
que la structure de MnPt est colinéaire, c’est-à-dire que les moments magnétiques portés par
les atomes sont parallèles entre eux [94] et ne se distinguent que par leur orientation ↑ ou ↓.

4.2 Dispositif instrumental

Les mesures ont été menées au laboratoire commun cea-cnrs Léon Brillouin sur l’ins-
trument à trois axes 4f2 [179]. Les neutrons à la sortie de cette ligne ont un vecteur d’onde
compris entre 10, 5 nm−1 et 26, 62 nm−1 et ne sont pas polarisés. Au niveau de l’échantillon,
le faisceau mesure 4 × 8 cm2. Le bruit de fond est de l’ordre de 0, 5 s−1. Bien que plus par-
ticulièrement dédié à l’étude de la diffusion inélastique, ce diffractomètre peut être utilisé
avec profit pour l’étude en diffusion élastique que nous menons. Notamment, sa géométrie à
trois axes permet d’étudier aisément la structure de monocristaux. Nous choisissons le vecteur
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d’onde de 26, 62 nm−1, pour lequel le faisceau accessible sur ce dispositif est le plus intense :
1, 4 × 107 neutrons par seconde.

Le flux produit par le réacteur variant légèrement dans le temps, un détecteur arrêtant
une faible partie du faisceau est placé sur la ligne, avant l’échantillon. Au début de chaque
point de mesure, le compte de ce moniteur est ramené à zéro. La mesure s’achève lorsque
le moniteur atteint un nombre de coups fixé à l’avance. Ainsi, la mesure est normalisée par
rapport à l’intensité incidente.

Le diffractomètre est équipé d’un four permettant de chauffer l’échantillon entre la tem-
pérature ambiante et 2 100 K. Le vide dans l’enceinte chauffée est réalisé par une pompe
turbomoléculaire et la pression durant l’expérience est maintenue dans la gamme de 10 mPa.
Par ailleurs, de façon à utiliser au mieux le flux de neutrons, les échantillons sont élaborés de
la plus grande taille possible dans le bâti d’épitaxie. Leur taille est d’environ 20 × 16 mm2.

Dans la suite de l’exposé, nous choisissons une base de l’espace réciproque associée à
l’échantillon. Cette base est choisie de façon à ce que les pics magnétiques et nucléaires de
type 001 (aux permutations d’indices près) soient attendus à q = 1 selon les axes h et l. Dans
le cas des échantillons à anisotropie planaire, la base retenue correspond, dans l’espace direct,
aux paramètres (a, b, c) = (0, 39108, 0, 39246, 0, 39060) nm. Dans le cas de l’échantillon à ani-
sotropie perpendiculaire, la base retenue est (a, b, c) = (0, 40493, 0, 40493, 0, 36610) nm pour
la température ambiante. La valeur du paramètre c est ajustée lorsque la température varie,
pour tenir compte de la dilatation thermique et des modifications structurales de l’échantillon
(qui seront discutées plus loin).

Pour un variant MnPt donné, les pics accessibles avec la longueur d’onde utilisée dans
les expériences sont 100, 200, 110, 120, 220 et les pics observés par permutation deux à
deux des indices ainsi que par changement de signes des indices. Pour chaque échantillon, un
choix de pics étudiés est effectué qui permette d’avoir accès à des informations structurales
et magnétiques (figure 4.1). Ce choix sera explicité pour chaque échantillon.

4.3 MnPt planaire

L’objectif de cette expérience1 est de confirmer la structure magnétique dans le cas des
échantillons de MnPt à anisotropie planaire.

L’observation des positions 001, 101 et 100 (figure 4.2) montre des pics compatibles avec
la structure proposée, selon laquelle les moments magnétiques portés par les atomes sont
parallèles à la direction c. Ainsi, le pic 001, purement magnétique est comme attendu intense
car il superpose deux contributions et, dans la direction de mesure l, sa faible largeur (très
proche de la résolution instrumentale) montre que la cohérence des domaines magnétiques se
prolonge le long de la colonne de croissance dans l’ensemble de l’épaisseur de la couche. Les
mesures à la position 100 montrent la présence de trois pics. Le premier est une harmonique
λ/2 du substrat de MgO dont l’intensité reste importante, malgré les filtres, en raison du
rapport de quantité de matière entre le substrat de MgO et la couche d’alliage. Le second
pic correspond au signal magnétique 100y (du variant y). Le troisième pic visible correspond
au signal nucléaire 100x de surstructure (du variant x). Compte-tenu de la proximité des
paramètres de maille dans le plan, les deux pics se chevauchent. De la même façon, la position

1Cette partie sur l’étude par diffraction de neutrons de l’alliage MnPt à anisotropie planaire a été dépouillée
avec Bernard Hennion du laboratoire commun cea-cnrs Léon Brillouin.
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Fig. 4.1 – Schéma des variants L10 du MnPt et position des pics attendus lors des expé-
riences de diffraction de neutrons. Le dessin du haut correspond au variant à anisotropie
perpendiculaire, les deux variants du bas correspondent aux variants à anisotropie planaire.
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110 de l’espace réciproque donne accès, lorsqu’elle est parcourue dans la direction h, aux pics
110y (nucléaire) et 110x (magnétique). Ces deux pics se chevauchent également.

Dans la direction de croissance, la largeur du pic 001 est très proche de la résolution
instrumentale. Il est difficile de déduire une taille précise de largeur de domaine à partir de
cette mesure, cependant la mesure montre que les domaines magnétiques traversent une large
épaisseur de l’échantillon. De même, les mesures dans la direction h montrent un pic 001
très fin. Le calcul de la largeur de domaine réalisée à partir d’un logiciel dédié disponible au
laboratoire Léon Brillouin fournit une largeur de domaine magnétique de l’ordre de 20 nm.
Cependant l’incertitude sur cette valeur est grande, compte-tenu de la proximité de la largeur
du pic et de la résolution instrumentale. Ce calcul doit également tenir compte de l’élargisse-
ment dû à la mosäıque. Ce dernier a été choisi à 15 mrad, valeur compatible avec les meures
de diffraction des rayons x. L’étude de la largeur du pic 100y fournit une largeur de domaine
structural de l’ordre de 6 nm dans la direction planaire. Cette valeur est compatible avec les
observations de microscopie électronique.

Maintenant que nous avons vu que les mesures sont compatibles avec la structure propo-
sée, passons en revue l’ensemble des structures possibles. L’étude de la structure magnétique
des alliages L10 [94] montre quatre structures possibles. La structure I est ferromagnétique,
nous ne la considèrerons donc pas. Les trois antres structures sont antiferromagnétiques. La
structure II présente des moments parallèles à l’axe c, il s’agit de celle que nous proposons
dans le cas de nos échantillons. La structure III présente des moments perpendiculaires à l’axe
c. La structure IV présente des moments de direction proche de ceux de la structure III et
présentant une faible composante dans la direction c. La mesure par diffraction de neutrons
étant sensible uniquement à la composante d’aimantation perpendiculaire au vecteur de dif-
fusion, les intensités relatives des différents pics ne seront pas les mêmes pour ces différentes
structures. Plaçons-nous dans les notations de la figure 4.1.

Supposons que les moments soient dirigés selon l’axe c (structure II). Dans ce cas, ces
moments sont, pour les deux variants, toujours dans le plan perpendiculaire à la direction z. Le
pic 001 traduit alors la périodicité magnétique selon la direction a de l’ensemble des variants.
En revanche, un seul des deux variants est susceptible de donner un pic d’origine magnétique
à la position 100, car un seul des deux variants porte des moments perpendiculaires à la
direction du vecteur de diffusion dans ce cas de mesure.

Supposons maintenant que les moments soient dirigés selon la direction a (ou b) de la
structure MnPt (structure III). Pour le variant x, les moments peuvent ainsi être orientés
selon y ou selon z. Ces deux orientations contribuent au signal du pic 100. Pour le variant
y, les moments peuvent être orientés dans la direction x ou dans la direction z. Seuls les
moments dans la direction x contribuent au signal du pic 100. De plus, seuls les moments
dans les directions x et y contribuent au signal du pic 001 (magnétique).

Ces deux structures se distinguent ainsi par les intensités relatives des différents pics. Nous
faisons l’hypothèse d’une équipartition des moments sur les directions qui leurs sont permises.
Dans ce cas, pour la structure II, le pic 001 vient de l’ensemble des variants, et le pic 100
de la moitié. Pour la structure III, le pic 001 vient de la moitié des variants, et le pic 100
des trois-quarts. Il s’en suit que le coefficient I001/I100 diffère d’un facteur 3 entre les deux
structures proposées. L’étude quantitative de l’intensité des pics mesurés, réalisée par Bernard
Hennion, montre que la structure II doit être préférée à la structure III. Enfin, la structure
IV donnerait un résultat proche de la structure III, en raison de la proximité des orientations
des moments de ces deux structures.

Nous arrivons ainsi à deux conclusions :
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Fig. 4.2 – Ajustements obtenus pour les mesures de diffraction de neutrons de l’échantillon
de MnPt codéposé. Les abscisses sont dans la base normée précisée au paragraphe 4.2. Les
ordonnées sont en nombre de coups normalisés à l’intensité incidente. Les mesures ont été réa-
lisées à température ambiante. L’échantillon a pour composition Pt (3 nm)/MnPt (80 nm)/Pt
(45 nm)/Cr (3 nm)/MgO (100).

– la position des pics observés et les rapports de leurs intensités sont compatibles avec la
structure proposée ;

– la grande finesse du pic 001 dans les deux directions mesurées montre le caractère
monodomaine magnétique des variants structuraux.

4.4 MnPt perpendiculaire

Nous allons maintenant étudier la structure magnétique de l’alliage MnPt déposé par la
méthode couche par couche. Les mesures de diffraction de neutrons ont été entreprises sur un
échantillon de MnPt/Cr/MgO. La couche de chrome sert à assurer le mouillage. Une épaisseur
d’environ 77 nm de MnPt est obtenue par un dépôt à 450 C̊ de 203 bicouches atomiques de
Mn et Pt. Une couche de 3 nm de Pt est déposée ensuite de façon à protéger l’alliage de
l’oxydation.

Pour cet échantillon, la couche d’alliage n’a pas été déposé sur une couche tampon de
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platine. Le flux de neutrons détecté après interaction avec le matériau est peu important, en
raison de la faiblesse de l’interaction entre les neutrons et la matière et de la faible quantité de
matière présente dans les couche minces. Les mesures sont, en conséquence, longues chacune de
plusieurs heures. Pour des mesures réalisées jusqu’à 600 C̊, la présence d’une couche tampon
pourrait conduire à une forte diffusion du platine vers la couche d’alliage MnPt. D’autre part,
les paramètres de maille de nos échantillons de MnPt sont proches de ceux du platine. Or
dans le cas de couches tampon de platine, les études antérieures ont montré une relaxation
complète des contraintes épitaxiales [129]. La couche de MnPt étant même plus épaisse que
l’épaisseur habituellement utilisée pour une couche tampon (77 nm de MnPt au lieu de 45 nm
de couche tampon de Pt), nous pouvons considérer que les contraintes épitaxiales dues à la
croissance de MnPt sur MgO ont été en grande partie relaxées.

Les mesures sont effectuées sur le diffractomètre 4f1 du laboratoire Léon Brillouin. Ce
diffractomètre présente les mêmes caractéristiques que le diffractomètre 4f2 utilisé précé-
demment et les flux de neutrons accessibles sur ces des deux instruments sont comparables.
L’expérience réalisée consiste à chauffer l’échantillon progressivement. Des mesures de la po-
sition et de l’intensité des pics de diffraction effectuées à intervalles réguliers permettent de
mettre en évidence les évolutions de la structure cristalline et magnétique de l’échantillon. Sur
une durée de quatre jours, la température est portée de la température ambiante à 600 C̊.

Lors de l’expérience, les pics correspondant aux positions 001, 100, 101 sont étudiés dans
les directions de mesure h et l (figure 4.3).

4.4.1 Évolution de la maille cristalline

Les paramètres de maille sont évalués à partir de la position des pics nucléaires et ma-
gnétiques sur les axes h00 and 00l, la position centrale du pic étant obtenue par ajustement
gaussien. Lorsque plusieurs mesures sont disponibles, une moyenne des résultats est réalisée.
Cette moyenne est pondérée par l’intensité mesurée par le moniteur.

Les mesures montrent, de façon générale, une augmentation du paramètre de maille lorsque
la température augmente. Cependant, la dilatation thermique seule ne permet pas d’expli-
quer les résultats expérimentaux. L’évolution des paramètres a et c (figure 4.4) ou, de façon
équivalente, le volume de la maille et le rapport c/a (figure 4.5), peut se décomposer en deux
étapes. Le paramètre de maille perpendiculaire c diminue significativement entre 300 C̊ et
350 C̊ et le volume de la maille décroit corrélativement. À partir de 500 C̊, les paramètres
de maille planaire comme perpendiculaire évoluent significativement. Le rapport c/a diminue,
tandis que le volume de la maille ne s’écarte que très peu du comportement linéaire avec la
température lié à la dilatation thermique.

4.4.2 Largeur des domaines

L’étude de la largeur des pics de diffraction apporte des informations relatives à la taille
des domaines magnétiques. De façon générale, la largeur des deux pics décroit au cours de
l’expérience (figure 4.6), mais l’amplitude de cette variation n’est pas la même dans le cas des
différents pics étudiés.

Ainsi, le pic nucléaire 001 montre, pour sa largeur dans la direction l, une variation de
grande amplitude traduisant un gain en cohérence de l’ordre dans l’échantillon dans la direc-
tion perpendiculaire. Une évolution est obtenue dès la température de 300 C̊. Pourtant, le
dépôt avait été réalisé à une température plus élevée. Bien que le dépôt ait été réalisé à 450 C̊,
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Fig. 4.3 – Courbes de diffraction de neutrons obtenues sur l’échantillon de MnPt déposé en
couche par couche. Les mesures ont été réalisées sur les pics 001, 100 et 110. Les abscisses
sont dans la base normée précisée au paragraphe 4.2. Les ordonnées sont en nombres de coups
normalisés à l’intensité incidente. Les mesures du pic 110 ont été réalisées à 80 C̊ tandis
les autres mesures ont été réalisées à 200 C̊. L’échantillon étudié a pour composition Pt
(3 nm)/MnPt (203 bicouches)/Cr (3 nm)/MgO (100).
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Fig. 4.4 – Évolution des paramètres de maille au cours de l’expérience. À gauche, paramètre
planaire a, à droite le paramètre perpendiculaire c. L’abscisse donne la température (̊ C),
l’ordonnée la valeur du paramètre en 10−10 m. Des flèches indiquent le sens de progression
des mesures. L’échantillon est le même que celui caractérisé sur la figure 4.3.
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Fig. 4.5 – À gauche, évolution du volume de la maille, donné par a2 × c, au cours de l’expé-
rience. L’abscisse donne la température (̊ C), l’ordonnée est en 10−30 m3. À droite, évolution
du rapport c/a au cours de l’expérience. Des flèches indique le sens de progression des mesures.
L’échantillon est le même que celui caractérisé sur la figure 4.3.

les colonnes de croissance ne traversent pas, sans ce recuit ultérieur, l’intégralité de l’épaisseur
de la couche. La mesure de ce même pic dans la direction h montre une évolution de bien
plus faible amplitude, ce qui est cohérent avec le modèle de structure proposé. La présence,
même minoritaire, de zones non ordonnées ou ordonnées selon un axe planaire qui croissent
en colonnes empêche la formation de domaines de grandes dimensions latérales. L’évolution
des pics magnétiques au cours de l’expérience est comparable à celle des pics nucléaires : la
largeur associée à la direction perpendiculaire du pic 100 diminue plus que la largeur associée
à sa direction planaire.

L’évolution de la largeur des pics indique des comportements différents aux températures
où nous avions noté deux étapes distinctes dans l’évolution des paramètres de maille. À 300 C̊,
la diminution du volume de la maille se fait parallèlement à une diminution de la largeur des
pics (augmentation de la taille de domaines). À 500 C̊, la diminution du rapport c/a à
volume constant ne correspond pas à une variation significative de la largeur des pics. Ces
deux phénomènes peuvent être liés, respectivement, à la relaxation de contraintes épitaxiales
résiduelles et à une augmentation du paramètre d’ordre à longue distance.

4.4.3 Variants dans le plan

Le mode d’élaboration de cet échantillon donne une forte prédominance au variant d’axe
c perpendiculaire au plan de l’échantillon. Il n’est cependant pas à exclure que des variants
d’axe c dans le plan soient présents. Cela donnerait lieu à des pics supplémentaires, aussi bien
nucléaires que magnétiques. Les mesures montrent cependant que ces variants sont de volume
négligeable (figure 4.7). La faiblesse des pics éventuellement associés aux variants dans le plan
empêche une quantification précise.

4.4.4 Intensité du signal

L’évolution de l’intensité du signal magnétique avec la température (figure 4.8) permet
de déterminer la température de Néel de l’alliage. Des balayages des pics 001 et 100 sont
effectués dans les directions h et l de façon à intégrer correctement l’intensité du pic de
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Fig. 4.6 – Évolution des largeurs des pics au cours de l’expérience. À gauche, pic nucléaire
001 (les cercles correspondent à la direction de mesure l, les croix correspondant à la direction
h). À droite, pic magnétique 100 (même convention). Les lignes pointillées sont un guide pour
la lecture. Les ordonnées donnent la largeur à mi-hauteur ℓ en unités normalisées de l’espace
réciproque. Les abscisses donnent la température au cours de l’expérience, les premières me-
sures étant celles pour lesquelles la largeur est plus importante. L’échantillon est le même que
celui caractérisé sur la figure 4.3.
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Fig. 4.7 – Mesures en diffraction de neutrons d’un échantillon à anisotropie perpendiculaire.
À gauche, mesure à la position 001 dans la direction l. Les positions indiquées par (1) et
(2) indiquent respectivement la position supposée du pic magnétique dû aux variants pla-
naires et la position du pic nucléaire dû au variant à anisotropie perpendiculaire. À droite,
mesure à la position 100 dans la direction h. Les positions indiquées (1), (2) et (3) indiquent
respectivement une position supposée d’un pic de variants planaires, un pic correspondant
à la contribution magnétique du variant perpendiculaire et un pic lié au substrat de MgO.
L’abscisse est en unité normalisée de l’espace réciproque. En ordonnée le nombre de coups
mesurés sur le détecteur, normalisé par l’intensité incidente. L’échantillon est le même que
celui caractérisé sur la figure 4.3. La valeur du fond est, comme pour les autres mesures, de
l’ordre de 1 s−1.
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T

I

100 150 200 250 300 350 400 450 500 550 600 650
0

2

4

6

8

10

12

14

Fig. 4.8 – Évolution de l’intensité intégrée des signaux nucléaires (croix) et magnétique (lo-
sanges). Les lignes qui joignent les points servent de guide pour apprécier l’ordre des mesures
indiqué par la flèche. En abscisse, la température (̊ C), en ordonnée l’intensité intégrée en
unités arbitraires. L’échantillon est le même que celui caractérisé sur la figure 4.3.

diffraction. Nous suivons l’intensité des pics nucléaires et magnétiques. En effet la structure
de l’échantillon évolue au cours de l’expérience. Cette évolution est d’autant plus rapide que la
température est élevée. Notamment, un recuit à de hautes températures peut améliorer l’ordre
chimique dans l’échantillon. De façon à tenir compte de cette évolution, nous supposerons que
le signal magnétique est proportionnel au volume de matière chimiquement ordonnée dans
l’échantillon. Ce dernier étant proportionnel à l’intensité des pics nucléaires de surstructure,
nous normaliserons le signal magnétique par le signal nucléaire.

Le signal magnétique, une fois normalisé (figure 4.9), présente une évolution monotone
en fonction de la température. L’évolution en température croissante marque cependant, vers
500 C̊, une décroissance plus lente avant de s’annuler. Cet effet ne se manifeste pas lors de la
branche du graphique en température décroissante. Il peut d’une part s’agir d’une évolution
structurale de l’échantillon qui, en le rapprochant de sa structure d’équilibre, augmenterait sa
température de Néel. Ainsi, le signal magnétique marquerait une légère augmentation avant de
s’annuler pour la température de Néel. Cette évolution structurale serait selon cette hypothèse
irréversible. La branche au refroidissement ne marquerait donc pas ce pic. Mais si tel était
le cas, la température de Néel de l’alliage serait modifiée au cours de l’expérience. Le signal
magnétique de la branche de refroidissement serait décalé vers de plus hautes températures,
ce qui n’est pas observé.

Cette augmentation du signal près de la température de Néel rappelle l’effet Hopkinson
[180]. Cet effet est associé à la transition entre l’état ferromagnétique (ferrimagnétique) et
l’état paramagnétique. Il repose sur l’évolution différente du champ d’anisotropie et de l’ai-
mantation du matériau avec la température et se manifeste par un pic de la susceptibilité
(ferromagnétique en poudre fine [181]) ou de l’aimantation (spinelle ferrimagnétique [182])
lors du chauffage. De façon remarquable, l’effet Hopkinson ne s’observe que pour la branche
du graphe pour laquelle la température crôıt, en raison de la différence de configuration
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Fig. 4.9 – Évolution avec la température du signal magnétique normalisé au signal nucléaire.
En abscisse, la température (̊ C), en ordonnée l’intensité intégrée en unités arbitraires. L’ordre
des mesures est indiqué par une flèche. L’échantillon est le même que celui caractérisé sur la
figure 4.3.

magnétique avant et après le passage de la température de Curie (ou de Néel pour un ferri-
magnétique). Dans le cas de MnPt, l’absence d’aimantation macroscopique ne permet pas de
comprendre la différence de comportement entre la branche en température croissante et la
branche décroissante. L’augmentation du signal pourrait alors plus simplement s’interpréter
comme une modification structurale dont la contribution n’a pas été corrigée par le traite-
ment numérique présenté plus haut. Dans la suite, nous retiendrons les mesures effectuées au
refroidissement, dont l’évolution avec la température est monotone.

4.4.5 Structure de l’échantillon

La température de Néel mesurée ici, de 600 C̊ est plus faible d’environ 100 K que la
température obtenue dans le massif, de 975 K [94, 97]. D’autre part, la décroissance du signal
magnétique avec la température ne correspond pas à ce à quoi l’on pourrait théoriquement
s’attendre dans le cas d’un antiferromagnétique (notamment en ce qui concerne la convexité
de la courbe [183]). Des observations réalisées sur un système proche, FePt3/MgO (110) [184],
ne montrent pas ce comportement. De façon à expliquer ces différences, nous supposerons qu’il
existe au sein du matériau des inhomogénéités susceptibles de créer des variations locales de
température de Néel.

Une première hypothèse peut être un effet de taille finie des grains magnétiques. Ce type
d’effet a déjà été proposé pour l’étude de couches fines aussi bien ferromagnétiques [185]
qu’antiferromagnétiques [182], avec des dispersions de particules de taille nanométrique proche
de celle des cristallites présents dans nos couches [186].

Considérons d’abord que le moment magnétique m porté par les atomes d’un matériau
ferromagnétique ou antiferromagnétique de température critique Tc est lié à la température
par la relation suivante :
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Fig. 4.10 – À gauche, superposition de l’évolution avec la température du signal magnétique
(mêmes conventions que sur la figure figure 4.9) et de la simulation effectuée dans l’hypothèse
de l’effet de taille finie des grains antiferromagnétiques, pour une température de Néel centrale
de Tn = 600 C̊ et un écart-type de 180 C̊. À droite, distribution de tailles de grains de
la simulation effectuée. En abscisses, la taille normée par la taille caractéristique d0 et en
ordonnées, la population en unités arbitraires, ici calculée dans les cas ν = 1/2.

m ∝
(

1 − T

Tc

)β

avec β = 1/2.
Supposons qu’il existe au sein du matériau une distribution gaussienne de températures

de Néel [187] résultant d’une distribution en tailles de grains. Comme on le voit à gauche de
la figure 4.10, une distribution caractérisée par Tn = 600 C̊ et σ = 180 C̊ permet de rendre
compte de la forme de l’évolution des mesures expérimentales. Nous pouvons, à partir de
ces données, obtenir des informations sur la structure microscopique du matériau. En effet,
d’après le modèle des effets de taille finie, la température de Néel est liée à la taille de grains
par la relation

Tn∞ − Tn

Tn
=

(

d

d0

)−1/ν

où Tn∞ est la température de Néel du matériau massif, que nous supposerons égale à
975 K. Il nous est donc possible de caractériser la distribution de taille de grains. La partie
droite de la figure 4.10 donne la distribution de taille qui rend le mieux compte des données
expérimentales. D’après ce modèle, la distribution de tailles des grains de l’alliage marque un
maximum vers 1, 6d0 et une valeur moyenne de 1, 8d0 (dans l’hypothèse classique ν = 1/2).

Il faudrait disposer de plusieurs échantillons de tailles de grains connues et différentes
entre elles pour pouvoir évaluer le paramètre d0 et l’exposant ν, et ainsi accéder pleinement
à la distribution de taille magnétique effective au sein du matériau. Si l’on suppose que
le maximum de la distribution correspond aux tailles de grains observées par microscopie,
cela donne une taille d0 de l’ordre de 5 nm. Ce résultat n’est pas satisfaisant. Les systèmes
comparables mesurés dans la littérature présentent une taille magnétique caractéristique de
l’ordre de 1 nm, et la forte anisotropie magnétocristalline de l’alliage MnPt ne devrait pas
conduire à une taille sensiblement plus élevée.
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Fig. 4.11 – Température de Néel de l’alliage MnPt en fonction de sa compostion. L’abscisse
donne la composition atomique en platine, l’ordonnée donne la température de Néel (̊ C)
interpolée d’après les données de [97].

Une autre explication à la valeur mesurée de la température de Néel consiste à supposer
l’existence de variations de composition au sein du matériau. En effet, la température de
Néel de l’alliage MnPt présente un maximum pour la composition équiatomique et diminue
sensiblement lorsque la composition s’écarte de la composition stœchiométrique (figure 4.11).

Si l’on pondère cette distribution de températures de Néel par une distribution de popula-
tion, il est possible d’estimer la température de Néel moyenne de l’échantillon. Une distribution
gaussienne d’écart-type 6, 5 % autour de la composition stœchiométrique rend compte d’une
température de Néel de 600 C̊. Un tel écart pourrait provenir de fluctuations locales de com-
position dues aux évènements élémentaires lors du dépôt. Il peut aussi s’expliquer par un
gradient de composition de l’échantillon. En effet, l’échantillon est élaboré de la taille la plus
grande possible pour utiliser au mieux le faisceau de neutrons. En raison de la géométrie des
flux incidents, un gradient de composition existe sur l’échantillon. Ce gradient varie en sens
contraire pour les deux éléments codéposés, conduisant sur un échantillon de grande taille à
un écart de composition de 5 % de part et d’autre de la composition stœchiométrique.

Enfin, une fluctuation du paramètre d’ordre à longue distance de l’échantillon pourrait
exister dans l’échantillon. L’alliage MnPt perdant progressivement ses propriétés magnétiques
lorsque l’état d’ordre diminue, une variation de l’ordre chimique devrait conduire à une varia-
tion de température de Néel. Nous ne disposons cependant pas des données nécessaires pour
évaluer l’ampleur de la fluctuation nécessaire pour rendre compte des résultats expérimen-
taux. Il est vraisemblable que plusieurs effets coexistent au sein de l’échantillon et contribuent
à diminuer la température de Néel par rapport à l’alliage massif.
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4.5 Conclusion

Cette étude de la structure magnétique de MnPt est ainsi pleinement compatible avec les
informations structurales obtenues précédemment et fournit des informations complémentai-
res :

– la structure magnétique est telle que les moments magnétiques sont parallèles à l’axe c ;
– l’alliage MnPt peut être élaboré avec une anisotropie magnétique planaire et une ani-

sotropie magnétique perpendiculaire ;
– dans le cas des alliages à anisotropie planaire, les domaines structuraux (variants) sont

monodomaines magnétiquement ;
– les alliages élaborés ont une température de Néel de 600 C̊.



Conclusion

Rappelons tout d’abord la motivation initiale de ce travail : étudier l’interaction d’échange
entre une couche ferromagnétique et une couche antiferromagnétique, dans un système bien
défini qui permette une confrontation entre expérience et modélisation. Le choix s’est porté
sur l’alliage MnPt en raison de la grande variété de comportements magnétiques dont il fait
preuve, notamment en fonction de son état d’ordre chimique. La spécificité des expériences
réalisées dans notre laboratoire est la possibilité d’obtenir des couches d’une grande qualité
structurale par épitaxie par jets moléculaires.

Ce choix s’est révélé porteur. En effet, l’étude de ce système nous a permis de mettre
en évidence plusieurs propriétés particulières de l’alliage MnPt et des bicouches couplées
comportant MnPt comme alliage antiferromagnétique. Nous nous sommes également attachés
à tirer de ce travail des conclusions plus générales, comme par exemple sur l’anisotropie
induite par l’antiferromagnétique sur le ferromagnétique, ou sur le lien entre fluctuations
d’aimantation et désordre.

Le développement de deux méthodes de croissance de couches de MnPt a permis d’éla-
borer des alliages présentant deux orientations pour l’axe quadratique associé à la mise en
ordre chimique dans la phase L10. Cette orientation peut ainsi être soit dans le plan, soit
perpendiculaire au plan de la couche mince. Si la première réalisation avait été rapportée
par plusieurs auteurs, la mise en œuvre d’une méthode de croissance originale nous a permis
d’obtenir des couches de MnPt à axe perpendiculaire d’une qualité auparavant inaccessible.

Ainsi, nous avons observé que la croissance de films minces d’alliage MnPt par codépôt des
deux éléments Mn et Pt sur une surface Pt (001) conduit à une structure bivariée, présentant
l’axe d’anisotropie dans le plan de la couche mince (suivant les directions [100] ou [010]
du platine). L’étude par diffraction des rayons x démontre une mise en ordre chimique de
l’alliage dans la phase L10 pour des températures de substrat comprises entre la température
ambiante et 500 C̊. Ce résultat est à première vue étonnant au regard des observations
antérieures effectuées par notre équipe lors de la croissance des alliages FePd et FePt, où
l’ordre chimique est obtenu seulement pour des températures de substrat élevé. Dans le cas
de ces derniers alliages, seul le variant d’axe d’anisotropie perpendiculaire est observé. Ce
résultat semble pouvoir s’expliquer par une diffusion bien plus importante de l’élément Mn
dès la température ambiante. De plus, l’apparition des variants d’axe d’anisotropie planaire,
en supprimant la nécessité du transport entre plans atomiques pour obtenir lors d’un codépôt
la structure chimiquement ordonnée, simplifie naturellement une mise en ordre à température
modérée.

L’étude par microscopie électronique en transmission confirme la coexistence de cristallites
présentant l’un ou l’autre des deux axes quadratiques, cristallistes de taille nanométrique
(environ 8 nm). L’orientation des joints entre cristallites – suivant les directions [110] du plan
– est expliquée par la minimisation des contraintes élastiques au sein de la couche mince
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d’alliage. Le faible désaccord de maille entre l’alliage et le substrat conduit par ailleurs à une
très faible densité de défauts, ainsi que le montrent les observations de microscopie. Enfin,
l’étude que nous avons conduite par diffraction de neutrons indique un volume de cohérence
magnétique (taille de domaine au sein de l’antiferromagnétique) proche de la dimension des
cristallites au sein de l’alliage MnPt.

Les résultats issus de la combinaison de ces observations en diffraction de neutrons et des
études structurales fournissent ensuite, dans cette thèse, le socle de l’analyse (et de la mo-
délisation) des mesures magnétiques. En observant les cycles d’hystérésis de couches minces
Fe ou FeNi déposées du MnPt, nous avons mis en évidence un comportement complexe :
l’anisotropie magnétique du ferromagnétique (Fe, FeNi) induite par l’échange avec l’antiferro-
magnétique, maxima du décalage de cycle en dehors de l’axe de recuit sous champ, asymétrie
des cycles d’hystérésis entre les branches montantes et descendantes (outre le décalage du
cycle), etc. Nous montrons que cette complexité peut se comprendre en terme de compétition
entre les anisotropies intrinsèques aux couches ferromagnétiques et antiferromagnétiques, les
aimantations de surface de ces deux couches étant couplées par échange à l’interface.

Les termes de la simulation numérique proposée, basée sur un modèle de type Stoner-
Wolfarth, nous ont en effet permis de reproduire les principales caractéristiques du comporte-
ment magnétique des bicouches couplées. Tout particulièrement, les deux anisotropies d’ordre
2 induites dans la couche ferromagnétique et la symétrie complexe du décalage de cycle de la
couche ferromagnétique sont bien décrites. Également, nous avons montré que l’asymétrie des
courbes d’hystérésis ente leurs branches montantes et descendantes pour certaines orientations
du champ peut être expliquée par la compétition entre l’anisotropie de l’antiferromagnétique
(qui tend à fixer l’orientation des spins d’interface) et le couplage avec le ferromagnétique (qui
tend à entrainer les spins de l’antiferromagnétique lors du renversement de l’aimantation). Les
simulations ont ainsi apporté les éléments indispensables à la compréhension de la relation
entre moments non-compensés, anisotropies et champ de décalage.

À l’aide d’observations locales par microscopie de force magnétique (mfm), nous avons
mis en évidence certains écarts expérimentaux entre le modèle proposé et la réalité physique :
le renversement de l’aimantation se produit par propagation de parois lorsque la direction
du champ appliqué est perpendiculaire à la direction du champ appliqué lors du recuit, et
– semble-t-il – par rotation cohérente dans les autres cas. Ces observations sont conformes
aux résultats attendus compte-tenu des symétries présentes dans le système. L’écart entre
les hypothèses du modèle (renversement de l’aimantation par rotation cohérente) et le mé-
canisme de renversement effectivement observé donne la limite de validité du modèle, sans
pour autant lui retirer son caractère prédictif pour de nombreux phénomènes. Cette diffé-
rence de mode de renversement de l’aimantation explique également l’incapacité du modèle
que nous avons proposé à reproduire l’amplitude du champ coercitif suivant les axes faciles
du ferromagnétique.

À petite échelle encore, l’imagerie magnétique par mfm nous a permis d’observer des
fluctuations d’aimantation au sein de la couche ferromagnétique. Ces fluctuations sont habi-
tuellement associées à une dispersion des propriétés de la couche ferromagnétique elle-même
(rugosité, anisotropie, aimantation. . .). En nous fondant sur notre connaissance de la struc-
ture de la bicouche, il nous est apparu qu’elles sont, dans notre cas, plus particulièrement liées
au couplage entre la couche ferromagnétique et la couche antiferromagnétique présentant une
source intrinsèque de désordre local du fait de la présence des deux variants. Nous avons
alors pu proposer une modélisation analytique et une interprétation semi-quantitative des
fluctuations magnétiques observées (taille caractéristique, évolution sous champ). L’approche



développée ici pourrait être aisément étendue à d’autres systèmes étudiés dans la littérature.

Perspectives Soulignons la complexité mais aussi la cohérence des résultats que nous avons
pu obtenir sur l’alliage MnPt. Il est cependant clair que certains points de l’étude mériteraient
d’être menés plus avant, par exemple le couplage entre un ferromagnétique et l’alliage MnPt
d’axe c perpendiculaire à la couche. En effet, ce système antiferromagnétique présente des
propriétés de symétrie magnétique (du fait de l’orientation perpendiculaire des spins) re-
marquables pour une étude du couplage d’échange avec un ferromagnétique à aimantation
planaire ou perpendiculaire. Tout particulièrement, les processus de renversement de l’aiman-
tation hors du plan, dont l’importance a été soulignée même dans les systèmes à aimantation
planaire dès la controverse sur la possibilité du couplage spin-flop [188], pourraient bénéficier
d’une étude sur ce système. L’alliage MnPt élaboré ici par dépôt alterné de couches atomiques
de Mn et Pt, essentiellement monocristallin, très pur et de faible rugosité apparait être un
système modèle favorable pour ces futurs développements expérimentaux.

Les résultats obtenus dans le cas du système FeNi/MnPt, selon lesquels le couplage créé
par recuit en présence d’un champ dans la direction [110] (direction planaire à 45̊ des bords
de l’échantillon) ne conduit pas à un champ de décalage (à l’inverse du recuit en présence d’un
champ dans la direction [100] qui y conduit bien), pourraient être confirmés et mieux compris
notamment à l’aide d’une étude du couplage en fonction de l’intensité du champ magnétique
appliqué lors du recuit.

Une étude de l’intensité du couplage en fonction de la température de recuit pourrait
apporter des informations non seulement sur la température de blocage, mais également des
informations complémentaires concernant la distribution de tailles des grains magnétiques.

Également dans la continuité de ce travail, une meilleure compréhension du couplage
d’échange pourrait être obtenue grâce à une étude plus poussée de la structure magnétique.
Par simulation numérique (de réseaux de spin), il doit être possible d’étudier l’impact de
diverses localisation des moments piégés auxquels est attribué le décalage d’échange.
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A
Techniques expérimentales

Dans cette annexe, nous décrivons les techniques expérimentales qui n’auraient pas été
expliquées dans le cours du texte, ou pour lesquelles des détails particuliers doivent être
donnés. Il s’agit de la préparation et du dépôt des échantillons et de la diffraction des rayons
x.

A.1 Élaboration des échantillons

L’épitaxie par jets moléculaires consiste à apporter, dans une enceinte sous ultravide, la
matière nécessaire à un dépôt sous la forme d’un faisceau de molécules ou d’atomes, sur
un substrat monocristallin. Compte-tenu de la très faible pression résiduelle (dans la machine
utilisée, P ≃ 5×10−9 Pa), le libre parcours moyen des atomes est supérieur à la distance entre
la cible et le substrat. Les atomes se déplacent alors de manière ballistique. Le bâti utilisé pour
cette étude comporte deux évaporateurs à bombardement électronique. Chaque évaporateur
est équipé de quatre creusets contenant chacun un métal pur. L’utilisation conjointe des
deux évaporateurs permet ainsi de réaliser de nombreux alliages binaires. Les cibles, chauffées
par un faisceau électronique, produisent une vapeur métallique. Un panneau refroidi par de
l’azote liquide est placé entre la cible et l’échantillon. Il comporte des orifices qui permettent
le passage de la vapeur métallique. Les deux évaporateurs ne pouvant être superposés au
même endroit, le flux en leur provenance fait un angle de l’ordre de 20̊ avec la normale à
l’échantillon (figure A.1). Le système est complété par deux cellules à effusion de Knudsen
qui permettent, au besoin, d’évaporer d’autres métaux ou alliages.

La qualité des structures obtenues repose pour une grande part sur la qualité du vide
dans l’enceinte d’évaporation. Le vide est maintenu par une pompe ionique. Périodiquement
une pulvérisation de titane permet d’accroitre la capacité de pompage et la qualité du vide.
En cours de dépôt, la pression résiduelle est encore diminuée par l’utilisation d’un panneau
refroidi à l’azote liquide. Ainsi, la pression dans l’enceinte en début de manipulation est de
l’ordre de 10 nPa.

Le flux émis par chaque évaporateur est contrôlé par une balance à quartz. Il s’agit d’un
cristal de quartz dont la fréquence de vibration dépend de la masse. Initialement, sa fréquence
de résonance est de 6 MHz. La matière apportée par le flux gazeux du dépôt augmente la masse
du cristal et diminue la fréquence de résonance du cristal d’une façon qui a été préalablement
étalonnée. La variation de fréquence de vibration à la résonance permet de quantifier le flux
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Fig. A.1 – Schéma du dispositif d’épitaxie.

instantané de vapeur. Ces cristaux, placés en vue du flux gazeux, sont protégés par un cache
amovible qui évite une usure trop rapide.

La qualité de la croissance peut être suivie par diffraction d’électrons en incidence rasante
à une énergie de 30 kV, ainsi que par d’autres instruments qui n’ont pas été utilisés pour ce
travail (instruments de spectroscopie d’électrons Auger, de spectroscopie de photoémission x

et de microscopie à effet tunnel).

Les éléments déposés dans ce travail nécessitent, pour leur évaporation, des conditions de
chauffage assez différentes.

Ainsi, l’évaporation d’un flux suffisant de platine nécessite sa liquéfaction. Celle-ci se
produit à une forte puissance de bombardement électronique. De façon à produire un flux
le plus isotrope possible dans l’angle solide nécessaire à éclairer le substrat, la charge de
platine ne doit pas se creuser, mais s’évaporer uniformément. Pour cela, un balayage de la
cible par le faisceau électronique est nécessaire. Par ailleurs, le platine se liquéfiant à une
température élevée, son évaporation requiert une puissance de bombardement élevée. Le flux
atomique augmente ensuite lentement avec la puissance de bombardement, ce qui permet une
régulation aisée du flux gazeux.

L’évaporation du manganèse aux pressions utiles se passe par sublimation. Celle-ci se
produit dès des puissances de bombardement électronique très faibles et la pression de vapeur
produite augmente rapidement avec celle-ci. Aussi, la régulation du flux gazeux est-elle plus
difficile que pour le platine. Par ailleurs, les contraintes mécaniques générées par le chauffage de
la cible causent sa fragmentation. L’homogénéité en température sur l’ensemble de la surface
balayée par le faisceau électronique est ainsi plus difficile à obtenir. Un balayage réduit permet
de ne chauffer qu’une zone de petite taille, la régulation est alors possible.

A.2 Nature et préparation des échantillons

De façon à garantir une qualité constante des échantillons obtenus, la méthode de pré-
paration des substrats est demeurée la même depuis plusieurs années. Ce protocole est ainsi
également expliqué aux références [129, 189].

Les échantillons sont réalisés sur des substrats monocristallins de MgO de grande pureté,
découpés selon un plan (100) et polis sur une face. Ces substrats sont en premier lieu dégraissés
dans un bain de dichlorométhane pendant 15 minutes, puis rincés à la propanone (acétone)
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Fig. A.2 – Observation en diffraction d’électrons de haute énergie en incidence rasante en
incidence [100] sur une surface de platine montrant la reconstruction incommensurable dite
« 1 × 5 ».

et à l’éthanol. Les échantillons sont séchés sous flux d’azote. Les échantillons sont fixés sur un
porte-objet en molybdène à l’aide d’indium fondu. Celui-ci mouille le porte-objet métallique et
le substrat de magnésie. Une fois refroidi, l’indium solidifié fixe le substrat au support. Cette
technique nécessite d’apporter un soin particulier au collage, de façon à ne pas introduire
d’impuretés d’indium sur la face polie du substrat. Les échantillons sont dégazés par paliers
jusqu’à 500 C̊, le cycle durant au total 6 h. Les échantillons restent fixés au support par
capillarité.

Une fois le dépôt réalisé, les échantillons sont décollés du support en faisant fondre l’indium.
Cela nécessite le chauffage de l’échantillon à une température légèrement supérieure à 160 C̊
pendant une durée de l’ordre de la minute, ou même moins. Ce temps suffisamment court
pour qu’aucune modification structurale ne survienne dans l’échantillon à cette température.

A.3 Diffraction des rayons x

Les expériences de diffraction des rayons x ont été réalisées au Service général de rayons x.
Le diffractomètre est un dispositif commercial de modèle Philips x-pert à anode au Cobalt,
permettant la rotation de l’échantillon selon deux axes. Le rayonnement émis est filtré par
un monochromateur. Malgré cela, deux longueurs d’onde, très proches, sont présentes dans le
signal : Kα1 = 0, 178 897 nm et Kα2 = 0, 179 285 nm, avec un rapport d’intensité IKα1

/IKα2
≃

2.

Les angles sont définis sur la figure A.3 et la figure A.4 rappelle la construction d’Ewald et
les types de mesures effectuées. Les mesures réalisées les plus fréquemment sont de type θ−2θ.
Ces mesures permettent de maintenir le vecteur de diffusion q perpendiculaire à la surface de
l’échantillon et ainsi de sonder les plans parallèles à la surface. Cette mesure permet d’obtenir
des informations sur le paramètre de maille dans la direction de croissance. Les mesures de
type ω s’effectuent une fois le diffractomètre réglé sur un pic de diffraction, en faisant varier
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Fig. A.3 – Schéma du diffractomètre à rayons x. L’angle ω concerne la rotation de l’échantillon
seul, l’angle 2θ la rotation du détecteur seul.

l’angle ω de l’échantillon. Ces mesures permettent d’obtenir des informations sur la taille des
cristallites dans la direction du plan.

A.4 Recuit sous champ

Les échantillons destinés à des mesures de couplage d’échange doivent suivre une procédure
de recuit sous champ afin, suivant la théorie actuellement admise, de créer un ensemble de
moments non compensés de résultante non nulle au sein de l’antiferromagnétique.

Le recuit sous champ est réalisé dans un tube en inox non magnétique placé sous vide
secondaire, de vide de base inférieur à 10−4 Pa. L’élément chauffant est un cylindre en acier
d’axe horizontal comportant une partie plate. Sur cette dernière est fixée une plaquette en
cuivre servant à homogénéiser la température et à recevoir l’échantillon. Un couvercle en cuivre
est fixé au-dessus de cette plaquette. La masse du four comporte un crayon chauffant, un tube
creux permettant de faire circuler un fluide de refroidissement et un thermocouple. Autour
du tube constituant le four, un aimant permanent peut être positionné de façon coplanaire ou
perpendiculaire à la surface de l’échantillon. Ce dernier crée en son centre un champ d’environ
350 mT dans l’air.

Un régulateur de température permet d’atteindre la consigne avec un dépassement de
l’ordre de quelques Kelvins puis de stabiliser la température. La consigne est maintenue pen-
dant 600 s de façon que l’on puisse raisonnablement supposer que la température a été atteinte
de façon homogène à proximité de l’échantillon. Passé ce délai, l’alimentation du four est cou-
pée et la température de l’échantillon décroit (figure A.5). À une température de 530 K,
proche de la température de blocage de l’alliage MnPt en couche mince (voir paragraphes
1.1.1 et 1.3), la vitesse de décroissance de la température est de 6 × 10−2 K/s. Cette vitesse
sera considérée comme suffisamment lente pour que la configuration magnétique obtenue soit
proche de l’équilibre.

Lors de l’ouverture du four, la position de l’échantillon est vérifiée visuellement pour
déceler un changement de position que l’échantillon pourrait avoir subi pendant la phase de
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Fig. A.4 – Figure donnant, autour du point M de l’espace réciproque, les balayages ω, θ et
θ−2θ possibles pour une mesure en réflexion. Le point M choisi pour l’illustration correspond
à une mesure centrée sur (ω, 2θ) = (π/6, π/3). Le balayage ω (en vert) est donné pour 0 6
ω 6 π/3, le balayage θ (en jaune) correspond à 2π/3 6 2θ 6 π. Le balayage θ − 2θ (en noir)
correspond à 0 6 ω 6 π/2, avec 2θ/2−ω = π/6. L’abscisse donne q// (nm−1) , l’ordonnée q⊥
(nm−1), calculés pour une diffraction à la longueur d’onde de la raie Kα du Cobalt. La cercle
en pointillés (bleus) correspond à la limite 2θ = π.

pompage primaire.

A.5 Irradiation

L’irradiation (figure A.6) est réalisée à l’aide d’un faisceau d’ions He+ monocinétiques.
Les ions sont produits par ionisation d’hélium puis accélérés par une tension qui peut être
choisie entre 5 kV et 20 kV. Un électroaimant dirige le faisceau vers l’échantillon. Cette
conception permet d’éliminer les atomes (neutres) et les ions autres que He+. Des plaques
chargées dévient périodiquement le faisceau de façon à balayer la surface de l’échantillon. Le
faisceau ionique, dont le diamètre est de l’ordre de quelques millimètres, balaye l’échantillon
dans les directions horizontale et verticale, respectivement à 60 Hz et 400 Hz. Cela garantit
une irradiation uniforme dans une zone de 15 × 15 mm2. Le flux d’ions généré est de l’ordre
de 1, 5 × 1013 cm−2 s−1. La description complète de la source d’irradiation est décrite à la
référence [190].

La température du dispositif de chauffage peut être mesurée à l’aide d’un thermocouple,
et la température à la surface du porte-échantillon a été vérifiée en mesurant le point de fusion
d’un échantillon d’alliage CuAl de composition présentant un eutectique à 548 C̊.
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Fig. A.5 – Évolution de la température dans le four de recuit sous champ. En abscisses, le
temps (secondes), en ordonnées la température mesurée à l’aide d’un thermocouple (Kelvins).

Fig. A.6 – Illustration du dispositif d’irradiation.



B
Paramètre d’ordre

Le calcul du paramètre d’ordre réalisé dans ce mémoire est basé sur la mesure de l’intensité
intégrée du rayonnement x diffracté par l’alliage. Les mesures sont réalisées dans les conditions
expliquées à l’annexe A. Avant de présenter le calcul du paramètre d’ordre lui-même, étudions
les différents termes qui interviennent dans l’expression de l’intensité diffractée.

B.1 Intensité issue d’une diffraction des rayons x

B.1.1 facteur de structure

Une modélisation approchée du facteur de diffusion atomique est proposée dans les Tables
internationales de cristallographie [191], sous la forme :

fs = f0 + f ′ + if ′′ (B.1)

où

f0 =
∑

i

ai exp−bi

(

sin θ

λ

)2

+ c (B.2)

Les valeurs numériques nécessaires au calcul sont fournies à la table B.1.
Le facteur B ou facteur de Debye-Waller doit ensuite être pris en compte comme suit :

f = fs exp

[

−B

(

sinθ

λ

)2
]

(B.3)

Une discussion sur les valeurs utilisées est donnée plus loin.

B.1.2 Corrections géométriques

Le facteur de Lorentz est une correction géométrique s’appliquant aux mesures effectuées
à des intervalles angulaires constants, plutôt qu’à des mesures effectuées dans les unités de
l’espace réciproque. Ce facteur permet de prendre en compte le changement de volume de
l’élément différentiel d’intégration entre l’espace direct et l’espace réciproque. En effet, l’in-
tensité mesurée est proportionnelle au temps passé à une position donnée, mais la taille du



140 ANNEXE B. PARAMÈTRE D’ORDRE

Élément constantes

Mn
a = [11, 2819; 7, 3573; 3, 0193; 2, 2441]
b = [5, 3409; 0, 3432; 17, 8674; 837543] × 10−20

c = 1, 08960
f ′ = −2, 0793
f ′′ = 3, 5549

Pt
a = [27, 0059; 17, 7639; 15, 7131; 5, 7837]
b = [1, 51293; 8, 81174; 0, 424593; 38, 6103] × 10−20

c = 11, 6883
f ′ = −4, 0461
f ′′ = 8, 7578

Tab. B.1 – Valeurs numériques nécessaires pour le calcul des facteurs de structure. Le coeffi-
cient b est exprimé en m2, les autres paramètres n’ont pas de dimension.

petit intervalle mesuré, exprimée dans les unités de l’espace réciproque, varie avec l’angle de
mesure dans l’espace direct. Le facteur de Lorentz correspond au déterminant de la matrice
jacobienne du changement de base. Nos mesures étant converties en unité de l’espace réci-
proque avant intégration numérique, le facteur de Lorentz n’apparait pas explicitement dans
notre formalisme.

L’effet de polarisation combiné à la réflexion sur l’échantillon conduit au facteur :

P =
1 + cos2(ω + 2θ/2) cos2 2α

1 + cos2 2α
(B.4)

avec α = 0, 2320 rad dans le cas du monochromateur au graphite.

B.1.3 Correction d’ouverture arrière

La mesure du volume d’un pic nécessite la connaissance de sa largeur dans trois directions
orthogonales de l’espace réciproque, en plus de son intensité maximale. Pour un pic de type
00l, une mesure dans la direction radiale et une autre selon ω fournissent deux de ces largeurs.
Une troisième direction peut correspondre à une rotation de l’échantillon sur lui-même, selon
l’axe horizontal perpendiculaire à l’axe de rotation ω, et que l’on nommera dans la suite ϕ.

La rotation selon ϕ n’est pas accessible de façon motorisée dans la machine utilisée et les
mesures n’ont donc pas été entreprises de façon automatique. Cependant, pour des raisons
de symétrie, on peut supposer que les sources d’élargissement selon deux directions perpen-
diculaires du plan de l’échantillon auront les mêmes propriétés, c’est-à-dire lω = lϕ. Pour un
pic de type 00l, on aboutit à I = Iml2ωlθ−2θ. Mais le détecteur utilisé dispose d’une largeur
non négligeable dans la direction où agit ϕ. Pour la plupart des pics étudiés, dont la largeur
à mi-hauteur est de l’ordre de 1̊ , l’ensemble de l’intensité répartie dans la direction ϕ est
mesurée par le détecteur. Cependant, les mesures du pic de surstructure 001 montrent que
le pied du pic peut être large de plusieurs degrés (figure B.3), laissant supposer qu’une part
de l’intensité n’atteint pas le détecteur. Il convient donc de vérifier si l’intégration dans cette
direction est totale, ou si un facteur correctif doit être pris en compte.
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Fig. B.1 – Schéma montrant l’effet de la largeur de la fente arrière : une partie du signal dif-
fracté n’atteint pas le détecteur. La largeur angulaire du signal coupé dépend de la convolution
du profil du faisceau et de la largeur selon ϕ du faisceau diffracté.

Pour cela, appelons If le faisceau issu du tube à rayons x (figure B.1). Nous le supposerons
de profil gaussien de paramètre lf :

If (α) =
I0

√

lf
e
−

1

2

„

α
lf

«

2

(B.5)

où α est l’angle d’observation du faisceau. Le paramètre de largeur angulaire lf de ce
faisceau a été évalué sachant qu’il forme une tache de 4 mm sur les fentes du détecteur.

Deux profils de pics de diffraction, correspondant aux mesures expérimentales, ont été
étudiés. Un profil gaussien de paramètre lp, et un profil triangulaire défini par :

Ip(α) =















1
2lp

(

1 − 1
2lp

α
)

si 0 6 α 6 2lp

1
2lp

(

1 + 1
2lp

α
)

si − 2lp 6 α < 0

0 si |α| > 2lp

(B.6)

Le détecteur est représenté par une porte de largeur à mi-hauteur ld et définie par :

p(α) =

{

1 si − ld 6 α 6 ld
0 si |α| > ld

(B.7)

Le signal est alors obtenu comme la convolution du faisceau incident avec le profil du pic
de diffraction, ensuite filtré par le détecteur :

s = (If ⊗ Ip) × p (B.8)

On obtient ainsi une expression qui lie le signal mesuré au travers de la porte (signal
mesuré expérimentalement) et le signal diffracté total auquel on souhaite avoir accès. On
obtient enfin le coefficient de correction dû à la largeur finie de la porte :

r =

∫

α If ⊗ Ipdα
∫

α(If ⊗ Ip) × pdα
(B.9)
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Fig. B.2 – Facteur de correction r à appliquer dans deux cas de profils de pics : gaussien (trait
plein) et triangulaire (pointillés). L’application numérique est faite pour un faisceau de 4 mm
de largeur à mi-hauteur sur le détecteur en l’absence d’échantillon, des fentes de 11 mm de
demi-largeur, une distance entre le centre de rotation et les fentes valant 200 mm, et un angle
de mesure 2θ = 28̊ (correspondant au pic 001). L’abscisse donne la largeur à mi-hauteur la
du pic simulé, en degrés.

La figure B.2 illustre le résultat d’un calcul de ce coefficient de correction. La convolution
et l’intégration ont été réalisées numériquement. La correction ne devient perceptible qu’à
partir de 5̊ de largeur, et devient significative à partir de 10̊ (figure B.2). De telles largeurs
ont pu être observées sur des pics de type 001. La figure B.3 illustre un profil en ω d’un pic
001. Il présente un aspect triangulaire et un pied assez large. Un tel facteur de correction est
de l’ordre de quelques pourcents.

B.1.4 Facteur d’absorption

L’interprétation quantitative des intensités nécessite également la prise en compte d’un
facteur d’absorption des rayons x dans la couche métallique. Le calcul de ce coefficient implique
la connaissance de la longueur caractéristique d’absorption [192]. Cette longueur se calcule à
partir du facteur de diffusion atomique dont un modèle a été rappelé plus haut.

L’indice optique pouvant être écrit n = 1 − δ − iβ, on a :

µ =
4πβ

λ
(B.10)

où µ est le coefficient d’absorption linéaire.

β se calcule comme suit :

β = re
λ2

2π

∑

i

Nif
′′

i (B.11)
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Fig. B.3 – Profil ω d’un pic 001 d’un alliage déposé par couche par couche à 400 C̊. L’abscisse
donne la position angulaire ω (degrés), l’ordonnée l’intensité mesurée en coups par seconde.

avec re = 2, 817 940 325× 10−15 m [193], Ni et f ′′

i représentant respectivement la densité
atomique et la partie imaginaire du coefficient de diffusion atomique de l’espèce i.

Le faisceau provenant de chaque pic de diffraction est atténué par les couches métalliques
traversées situées au-dessus de la couche diffractante. L’intensité du faisceau émergent se
calcule en prenant en compte le facteur d’absorption sur le chemin incident et émergent du
faisceau. Nous négligerons par ailleurs la réfraction du faisceau de rayons x à l’interface entre
les couches (ce phénomène n’est vraiment sensible qu’à faible incidence). Nous utiliserons donc
ω et θ respectivement comme angles d’incidence et d’émergence du faisceau. L’atténuation
pour les couches entièrement traversées s’écrit :

A =
∏

k

exp (−℘khk) (B.12)

avec ℘k :

℘k = µk

(

1

sin ω
+

1

sin θ

)

(B.13)

Si l’on prend en plus en compte le facteur lié à la surface éclairée et l’absorption dans
la couche j diffractante considérée, l’intensité émergente Ie s’écrit en fonction de l’intensité
incidente Ii :

Ie = A
1

sin ω

1 − exp(−℘jhj)

℘j
Ii (B.14)

B.1.5 Évolution de l’intensité en fonction des réflexions

L’intensité diffractée peut évoluer en fonction de l’ordre de la diffraction, pour au moins
deux raisons. Une première raison est l’agitation thermique, une seconde à cause des extinc-
tions.
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L’agitation thermique est prise en compte par un facteur s’appliquant sur le facteur de
structure. Dans l’approximation harmonique des mouvements des atomes, son expression est :

T = e−Bj sin2 θ/λ2

(B.15)

où Bj est un facteur lié au désordre des atomes sur le réseau cristallin. Nous ferons
l’hypothèse que ce coefficient est isotrope, en l’absence de données nous permettant de mesurer
sa valeur dans plusieurs directions du cristal. Nous ferons également l’approximation que ce
coefficient est identique pour les différents éléments en présence, mais peut ne pas être le
même pour les raies fondamentales et les raies de surstructure. La valeur du coefficient Bj

sera mesurée empiriquement par régression linéaire à partir de l’intensité de plusieurs raies,
pour les raies fondamentales ou de surstructure [194].

Les extinctions primaires et secondaires sont également une source de baisse d’intensité
des pics les plus intenses. Ces contributions se rencontrent dans le cas de monocristaux de
qualité particulièrement bonne et nous les négligerons.

B.1.6 Mélange de pics

Dans le cas où des pics sont proches au point de se mélanger, deux stratégies sont possibles :
– Effectuer un ajustement aux moindres carrés à partir de modèles de pics, de façon à

extraire les contributions de chacun ;
– Mesurer le volume total des pics et déduire d’une autre source d’information la part

attribuable à chacun.
La première stratégie présente l’avantage de s’adapter très bien aux données expérimen-

tales, sans avoir à émettre d’hypothèses sur la structure. Cependant, dans le cas où les pics
sont très peu espacés par rapport à leur largeur, il est difficile d’attribuer à chaque pic la
part de son intensité. En effet, l’algorithme d’ajustement cherchera à approcher au mieux le
profil expérimental, parfois au prix de modèles de pics peu vraisemblables pour l’un ou l’autre
pic. Il est alors nécessaire de poser des hypothèses supplémentaires, par exemple imposer la
position des pics qui peut être caractérisée par ailleurs.

La deuxième stratégie présente l’avantage de mesurer le volume total de façon non am-
bigüe. L’évaluation de l’intégrale du pic nécessite cependant des hypothèses concernant la
part du signal attribuable à chaque pic. Il faut notamment prendre en compte l’absorption
dans la couche tampon et dans la couche d’alliage déposée au-dessus.

Supposons donc qu’ayant mesuré l’intensité totale des deux pics superposés, nous souhai-
tions discriminer l’intensité provenant de la couche tampon de celle provenant de l’alliage.
Pour calculer le facteur de correction qui s’applique, écrivons que l’intensité diffractée est pro-
portionnelle au nombre d’atomes diffractant et au carré du module du facteur de structure,
ainsi qu’à un coefficient d’absorption, et ce pour les deux couches.

Les couches entièrement traversées (situées au-dessus de la couche d’intérêt) conduisent à
un taux d’absorption A explicité plus haut. Pour la couche tampon :

It = αFtF tA1→t
1 − At

℘t
(B.16)

α étant une constante de proportionnalité.
De même pour la couche d’alliage :

Ia = αFaF aA1→a
1 − Aa

℘a
(B.17)
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Le facteur de correction fc à appliquer aux mesures s’écrit comme suit :

fc =
1

1 + It

Ia

(B.18)

B.2 Paramètre d’ordre

Les calculs précédents nous permettent d’évaluer le rapport d’intensité entre les pics de
surstructure et les pics fondamentaux. Or cette intensité est proportionnelle au carré du para-
mètre d’ordre. Pour calculer le paramètre d’ordre, nous représentons l’expression de l’intensité
Ic corrigée des facteurs exposés plus haut :

s(q2) =
√

Ic =

√

fcI

4PAFaF a

(B.19)

La fonction s est ensuite représentée sur une échelle semi-logarithmique, en fonction de q2,
pour plusieurs points (I, q) provenant des pics fondamentaux et de surstructure. Pour les pics
fondamentaux et pour les pics de surstructure, une régression linéaire est alors faite. Celle-ci
fournit les ordonnées à l’origine of et os pour la distribution des pics fondamentaux et pour
ceux de surstructure. Le paramètre d’ordre à longue distance se calcule alors comme suit.

S = 10os−of (B.20)

B.3 Cas des couches à axe c planaire

Sur le dispositif utilisé, avec la longueur d’onde du Cobalt, les pics de surstructure acces-
sibles sont les pics 102, 102, 103, 103, 104, 104 et 203. Ceux-ci proviennent de deux jeux de
variants : 102, 104 du variant x, 103 et 203 du variant y. Nous supposerons que nous pouvons
utiliser conjointement leurs intensités pour déterminer le paramètre d’ordre. Cela est justifié
par le fait que les populations des deux variants sont à peu près identiques (voir paragraphe
2.1.7).

Les pics fondamentaux accessibles sont 002 et 004. Compte-tenu de la proximité de pa-
ramètres de mailles entre MnPt et Pt, les pics se superposent. Leur proximité est suffisante
pour qu’un ajustement basé sur la somme de deux pics soit imprécis. La technique retenue
est de mesurer l’intégrale des deux pics, et de retrancher à cette valeur la part attribuable
au platine seul, selon la technique exposée au paragraphe précédent. Les autres pics étudiés
ont été intégrés par ajustement aux moindres carrés à un modèle de profil de pic également
fourni au paragraphe 2.1.7, et dont les ajustements peuvent être observés sur la figure 2.29.

Lorsque nous mesurons l’intensité des pics 102, 103, etc., nous ne mesurons que l’intensité
provenant du jeu de variants orienté pour diffracter dans la direction étudiée. Le deuxième
jeu de variants diffracte quant à lui dans une direction à π/2 de la première direction. C’est
donc un paramètre d’ordre partiel qui est mesuré, correspondant à un seul jeu de variants. La
prise en compte des deux intensités conduit à multiplier le paramètre d’ordre issu du calcul
par

√
2.
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B.4 Cas des couches à axe c perpendiculaire

Dans le cas du variant à axe c perpendiculaire, la mesure du volume intégré des pics de
surstructure est plus simple que dans le cas planaire. En effet, les pics considérés sont de type
00l. D’une part, ces pics se mesurent dans la même configuration que les pics fondamentaux
(ω = θ), qui sont de forte intensité et permettent un réglage aisé du diffractomètre. D’autre
part, les axes principaux de la tache de diffraction sont les directions q// et q⊥ qui corres-
pondent directement aux angles ω et θ (seulement localement pour le premier). Enfin, ces pics
se mesurent à une incidence moyenne, alors que le pic de plus forte intensité caractéristique
des variants planaires, noté 102, était mesuré à faible incidence, ce qui causait des incertitudes
pour l’évaluation du volume irradié et pour la mesure de son intensité intégrée.

Cependant, le rapport c/a étant plus petit, les seuls pics fondamentaux accessibles avec
la longueur d’onde utilisée sont 002 et 222. Le calcul du facteur de Debye-Waller à partir de
ces deux pics doit alors reposer sur l’hypothèse que ce facteur est isotrope, ce qui n’est pas
toujours le cas. D’autre part, la position de la raie 222 oblige à une rotation de l’échantillon
dans son plan. Les conditions d’éclairement peuvent ne pas être les mêmes et cela peut avoir
une influence sur l’intensité mesurée sans que l’on puisse quantifier cette différence. Une autre
possibilité consiste, dans le cas des raies fondamentales, à utiliser le facteur de Debye-Waller
mesuré sur les raies de surstructure et dont la valeur peut être extraite comme dans le cas
planaire sur la figure 2.30. C’est cette méthode que nous avons retenue.



C
Conventions

Dans ce document, nous avons retenu le Système international d’unités [195]. Plus parti-
culièrement nous suivons, parmi les possibilités compatibles avec le SI, l’usage recommandé
par l’Association internationale de géomagnétisme et d’aéronomie [196]. Ainsi, nous présen-
tons l’intensité du champ magnétique en termes de densité de champ magnétique créée dans
le vide, c’est-à-dire en unités de µ0H. Nous le notons B.

D’autre part, le degré Celsius est un nom spécial de l’unité Kelvin que l’on peut utiliser par
souci de commodité. C’est le choix qui a été fait dans ce manuscrit, lorsque les températures
ainsi exprimées se trouvent entre 0 C̊ et 600 C̊.

Les structures utilisées sont nommés conformément à la notation Strukturbericht. Les
équivalences de notations sont fournies à la table C.1.

type de Strukturbericht symbole de groupe d’espace [191]
structure Pearson [197]

AuCu3 L12 cP4 Pm3m 221
AuCu L10 tP4 P4/mmm 123

Tab. C.1 – Notation des types d’alliages utilisés.

Nous notons par commodité FeNi l’alliage de composition Fe81Ni19, aussi appelé permalloy.
Dans cet exposé, nous utilisons pour l’espace réciproque une base attachée au substrat

de MgO. La directions [001] est la direction de croissance, normale au plan de la couche. Les
directions [100] et [010] sont situées dans le plan de la couche. Cette notation a pour intérêt
l’utilisation d’une seule base pour nommer les pics de diffraction de l’ensemble des cristallites
observés. Lorsqu’il est fait référence à une direction particulière de la structure de MnPt, les
lettres a, b et c sont utilisées. L’axe c est selon la direction d’anisotropie de la structure L10.

Dans le cas des angles mesurés dans le plan, nous posons par convention la direction [100]
comme étant l’angle 0. La direction [010] correspond à l’angle π/2.
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2.1 Réseau réciproque de la structure L10. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 32

2.2 Diagrammes de diffraction en vue plane et coupe transverse par diffraction
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2.16 Défaut au sein d’un empilement de MnPt. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 44
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température ambiante. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 56
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neutrons. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 123
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ferromagnetic films on a ferromagnetic substrate. Physical review B, 72 : 024410–1–8,
2005. 94

[165] D. E. Thomas. Precision Measurement of Crystal-Lattice Parameters. Journal of
Scientific Instruments, 25(12) : 440–444, décembre 1948. 98
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Résumé

La croissance par épitaxie par jets moléculaires de bicouches MnPt/Pt (100) a été étudiée. L’alliage
MnPt, de structure chimiquement ordonnée L10, a été élaboré par codépôt et par dépôt couche par
couche. Le codépôt conduit à une structure bivariée d’axes d’anisotropie dans le plan de la couche. Le
dépôt couche par couche conduit à une orientation préférentielle de l’axe d’anisotropie perpendiculaire
à la couche. La structure magnétique de ces deux types de dépôts a été caractérisée. Des bicouches
couplées Fe/MnPt et FeNi/MnPt ont été élaborées. En raison de la compétition entre anisotropies et
du couplage d’échange, le comportement angulaire des propriétés magnétiques de la couche ferroma-
gnétique (champs coercitif et d’échange) montre une évolution complexe et une anisotropie induite. Un
modèle d’énergie totale a été utilisé pour interpréter ces données expérimentales. Les mécanismes de
renversement de l’aimantation ont été mis en évidence par microscopie à force magnétique sous champ.
À petite échelle, la compétition entre anisotropie conduit à l’apparition d’ondulations de l’aimantation.
Ces dernières ont été observées et interprétées à l’aide d’un modèle. L’effet d’une irradiation par ions
légers sur la structure a également été étudié.

Abstract

Molecular-beam epitaxy growth of MnPt/Pt (100) has been studied. The MnPt alloy, chemically-
ordered with L10 structure, has beeen elaborated by codeposition and by a multilayer method. The
codeposition leads to a twinned structure with in-plane tetragonal axis. The multilayer method gives
rise to a favoured out-of-plane orientation of the tetragonal axis. The magnetic structure of each of
the two deposited alloys has been characterized. Exchange-coupled Fe/MnPt and FeNi/MnPt bilayers
have been elaborated. Due to the competition between intrinsic anisotropies and exchange anisptropy,
the angular behaviour of magnetic properties (coercive field and exchange bias) of the ferromagnetic
layer shows a complex evolution and an induced anisotropy. A model of total energy has been used to
interpret the experimental data. In-field magnetic-force microscopy study of the magnetization shows
distinct reversal mechanisms according to the respective orientation of the field and anisotropies. At
a low scale, anisotropy competition leads to the appearance of magnetic ripples. The latter have been
observed and modelled. The effect of light ion irradiation on the structure has also been investigated.

Resumo

Este trabalho concentra-se no crescimento por epitaxia por feixe molecular de camadas de MnPt/Pt
(100) e na caracterização delas. MnPt, liga de estrutura L10, quimicamente ordenada, foi obtida por
dois métodos. A codeposição de MnPt da uma estrutura bivariada caracterisada por dois eixos de
tetragonalidade no plano da camada. O segundo método foi baseado na deposição alternada de ca-
madas puras de Mn e Pt, o que leva a uma estrutura monocristalina com um eixo de anisotropia
perpendicular ao plano. O ordenamento quíımico e magnético dos dois tipos de camada foi estudado.
Filmes de Fe/MnPt e FeNi/MnPt foram depositados. Dando sequência à competição entre as anisotro-
pias e a polarização por intercâmbio, a dependência angular das propriedades magnéticas da camada
ferromagnética mostra uma evolução complicada e uma anisotropia induzida. Um modelo de energia
total foi developdao no âmbito de interpretar os dados experimentais. Os mecanismos de mudança
de magnetização foram revelados por uso de microcopia de força magnética sob campo. Em pequena
escala, a competição entre anisotropias leva à ondulações da magnetização que foram observadas e
modeladas. O efeito na estrutura duma irradiação de iões leves também foi medida.
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